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Contexte général et introduction
La conception, la fabrication et la mise au point de pièces ou de structures utilisant des
matériaux métalliques vivent actuellement dans l’industrie une importante évolution. En eﬀet,
les nouvelles réglementations, la sécurité, les économies d’énergies et la prise en compte du
développement durable conduisent dorénavant à l’utilisation de nouveaux matériaux métalliques
de plus en plus complexes et résistants, avec pour objectif une diminution globale du poids des
structures.
De nos jours, le secteur du transport est responsable de près de 20% des émissions de gaz à
eﬀet de serre produites par l’homme. Les constructeurs automobiles se retrouvent, de fait, par-
ticulièrement concernés par les problématiques environnementales et ils s’eﬀorcent désormais
à concevoir et fabriquer des véhicules de plus en plus légers. Cette réduction de la masse des
véhicules permet alors d’améliorer de manière signiﬁcative la consommation de carburant, en
réduisant la consommation d’énergie et les émissions de gaz à eﬀet de serre. On estime ainsi
qu’une réduction de 10% du poids du véhicule améliore la consommation de carburant de 5.5%
[Miller et al., 2000] induisant ainsi une quantité de gaz d’échappement émis proportionnelle-
ment plus faible. Toutefois, cette évolution de la structure des véhicules doit pouvoir être mise
en place sans pour autant altérer la sécurité ou diminuer leur durée de vie.
Dans ce contexte, les alliages d’aluminium, de magnésium, de titane et les aciers à haute
résistance mécanique sont des matériaux qui présentent un fort potentiel, de part leur qualité
résistance/poids, pour être utilisés dans la fabrication de véhicules légers. Malgré tout, il faut
reconnaître que ces matériaux possèdent, par rapport aux aciers doux, une formabilité limitée à
température ambiante, faisant que la production par emboutissage de grandes pièces de formes
complexes n’est envisageable qu’avec une augmentation des coûts de fabrication. Il convient
également de noter que le travail des aciers à haute résistance mécanique exige des forces et des
pressions de mise en forme élevées, induisant des conséquences directes sur la conception et la
durée de vie des outils de formage. D’un autre coté, la forte énergie de déformation élastique
emmagasinée au cours de la mise en forme de ces aciers compromet la stabilité dimensionnelle
des composants lors du retrait des outillages. Les alliages de magnésium sont également de bons
candidats pour obtenir une réduction importante de masse, mais leur formabilité est considérée
comme étant inférieure à celle des alliages d’aluminium. Les alliages de titane sont quant à eux
trop chers pour la plupart des applications industrielles de grandes séries.
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Face à ces exigences technologiques, les alliages d’aluminium connaissent donc un essor tout
particulier, du fait de leurs bonnes propriétés mécaniques1, de leur excellente résistance à la
corrosion, de leur très bon rapport résistance/masse et de leur prix attractif en comparaison des
autres alliages précédemment cités. Pour indication, 1 kg d’aluminium automobile substituant,
dans un véhicule, un matériau plus lourd tel que l’acier évite généralement une émission de
près de 20 kg de gaz à eﬀet de serre au cours de la durée de vie de ce véhicule (selon l’Institut
International de l’Aluminium, IAI). Les alliages d’aluminium oﬀrent ainsi non seulement des
avantages signiﬁcatifs au cours de leur phase d’utilisation dans l’automobile, mais aussi en
particulier dans la phase de ﬁn de vie. En eﬀet, la bonne recyclabilité de l’aluminium couplée
à la haute valeur de ses rebuts et le faible besoin en énergie lors du recyclage (la fabrication
d’aluminium de deuxième fusion, à partir de rejets ou de produits d’aluminium en ﬁn de vie,
ne requiert que 5% de l’énergie nécessaire à la production d’aluminium de première fusion)
rendent les solutions légères à base d’aluminium pour les applications automobiles hautement
intéressantes [Mildenberger and Khare, 2000, Martchek, 2006]. L’aluminium devient ainsi un






























Figure 1 – Utilisation moyenne des alliages d’aluminium dans les vehicules, ces 50 dernières
années [Toros et al., 2008].
En 1994, avec l’Audi A8, Audi et Alcoa ont allégé de 44% la carrosserie brute de la voiture
(body-in-white), en la faisant passer de 441 à 247 kg, grâce aux alliages d’aluminium. Depuis
1. La capacité d’absorption d’énergie de l’aluminium par unité de poids est deux fois supérieure à celle de
l’acier doux, et se compare favorablement à celle des nouveaux types d’acier à haute résistance. La rigidité
élevée d’une structure en aluminium, par rapport à une même structure en acier, résulte de l’utilisation d’une
plus grande épaisseur de matériau. Les composants en aluminium sont en eﬀet généralement 50% plus épais que
leurs homologues en acier (soit classiquement, des tôles de 1.2 mm pour les alliages d’aluminium à la place de
0.8 mm pour des tôles d’acier).
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ces cinquante dernières années, leur proportion en masse dans les véhicules fabriqués en Europe
et aux USA a considérablement augmenté (cf. ﬁgure 1) et il est attendu que l’utilisation de
l’aluminium dans les automobiles double d’ici à 2025, selon les fabricants d’équipement auto-
mobile. L’aluminium est, aujourd’hui déjà, le deuxième matériau le plus utilisé pour produire
des voitures et ses alliages sont de plus en plus utilisés dans la fabrication des éléments de
carrosserie mis en forme par emboutissage, comme le montre les ﬁgures 2 et 3. Historiquement,
l’aluminium était principalement utilisé dans les automobiles sous la forme de pièces moulées
comme, par exemple, les blocs moteurs, les carters de transmission et les jantes. Ces dernières
années, les constructeurs automobiles font bon usage de la grande variété de produits d’alu-
minium disponibles sur le marché. Ils ont ainsi introduit les alliages d’aluminium sous forme de
tube extrudé (ou hydroformés) dans les structures à ossature formant le caisson de carrosserie
(space frame structures, cf. ﬁgure 2), l’utilisation la plus courante restant celle sous forme
de tôle pour les panneaux intérieurs et extérieurs des ouvrants (cf.ﬁgure 3). Jusqu’à 50% de
réduction du poids de la carrosserie brute a ainsi été réalisée lors du remplacement de l’acier
par l’aluminium, cela pouvant conduire à une réduction globale de 20 à 30% du poids total du
véhicule [Miller et al., 2000].
Figure 2 – Carrosserie en alliages d’aluminium et de magnésium du véhicule Audi R8
(space frame).
Cependant, ces alliages présentent l’inconvénient d’être encore mal maitrisés et leurs com-
portements mal prédits. L’apparition de défauts d’aspect à la surface des pièces embouties
ainsi que le retour élastique de la matière, suite aux opérations de mise en forme, complexiﬁent
fortement la mise au point et rallongent les délais de fabrication, tout en impactant le prix de
revient. Dans ce contexte et pour des raisons économiques, les alliages de la série 5000 (Al-Mg)
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peuvent avantageusement remplacer les alliages de la série 6000 (Al-Mg-Si), plus chers. Mal-
heureusement, l’eﬀet Portevin-Le Chatelier (PLC) se manifeste dans les alliages d’aluminium
alliés au magnésium nuisant ainsi, la plupart du temps, à l’utilisation de ces alliages. En raison
de ce phénomène, la formabilité est diminuée à température ambiante et des bandes peu esthé-
tiques, provoquées par la déformation plastique, apparaissent à la surface des tôles obtenues
par emboutissage (cf. ﬁgure 4). Cet inconvénient limite alors, pour l’industrie automobile, l’ap-
plication des alliages Al-Mg pour les doublures (panneaux intérieurs des ouvrants) alors que les
alliages Al-Mg-Si sont eux utilisés pour fabriquer les parties externes dites d’aspect.
Pourtant, l’eﬀet PLC est connu pour dépendre de la vitesse de déformation et de la tempéra-
ture. Il devient donc nécessaire d’améliorer la connaissance des conditions d’apparition de cet
eﬀet préjudiciable, en fonction de la température, de la vitesse de sollicitation et pour diﬀérents
trajets de déformation, aﬁn de proposer des alternatives aux procédés de mise en forme et de
trouver des solutions qui fassent disparaître les stries indésirables à la surface des tôles. Dans ce
contexte, la mise en forme par emboutissage à tiède, typiquement inférieure à 0,5 Tf (où Tf est
la température de fusion en Kelvin), bien que plus compliquée à mettre en oeuvre, semble être
une approche intéressante pour pallier cet inconvénient. En eﬀet, l’apport de la température
permet d’améliorer l’emboutissabilité (emboutis plus grand en emboutissage profond) et aussi
de réduire le retour élastique (meilleure corrélation entre les géométries théorique et ﬁnale de
l’embouti) tout en diminuant les eﬀorts mis en jeu lors de la fabrication. Ce procédé a reçu
une attention considérable ces dernières années, avec actuellement, un intérêt croissant pour la
mise en forme en température des tôles de matériaux non-ferreux, tels que les alliages d’alu-
minium. Cette technique de mise en forme reste malgré tout diﬃcile et complexe à maîtriser et
il apparaît nécessaire d’approfondir la connaissance du comportement des alliages d’aluminium
en fonction de la température.
L’étude présentée dans ce mémoire s’inscrit dans ce contexte. Le principal thème abordé
est celui de la mise en forme par emboutissage à tiède, d’un alliage d’aluminium présentant
l’eﬀet Portevin-Le Chatelier. Ce procédé de formage industriel permet d’obtenir, à chaud ou à
froid et à des cadences élevées, des pièces métalliques de formes complexes non développables
en minimisant les pertes de matière. La nuance retenue est un alliage d’aluminium au magné-
sium, de désignation AA5754-O, qui est largement employé dans l’industrie automobile pour
réaliser les doublures des ouvrants des véhicules. L’étude porte plus particulièrement sur la
caractérisation mécanique à tiède de cet alliage et sur sa mise en forme en température dans
une plage allant de 20 à 200 C˚. Le principal objectif de ce travail consiste ainsi à apporter
une caractérisation plus ﬁne du comportement thermomécanique de cet alliage d’aluminium
avec, entre autres, une étude conséquente sur l’eﬀet PLC en cisaillement simple, en fonction de
la température. Les problématiques liées aux conditions de température et de frottement sont
abordées grâce à un nouveau dispositif d’emboutissage spécialement conçu et permettant aussi
bien d’imposer un gradient de température au cours de la mise en forme que de faire varier
les propriétés tribologiques entre la tôle emboutie et les outils. Le gradient de température est
appliqué par le biais des outils disposant d’éléments internes chauﬀants et l’étude tribologique
est réalisée par le biais d’inserts interchangeables. Un revêtement mince de type W-Ti-N a été
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Figure 3 – Ouvrants automobiles (portières, capot, coﬀre) réalisés en alliages d’aluminium,
Audi A6.
x 7 x 15 
Figure 4 – Observation de l’aspect de surface d’une aile de voiture en alliage Al-4.5%Mg
(AA5182-O), laissant apparaître des motifs présents sous la forme de bandes, à la suite de
l’opération d’emboutissage [Romhanji et al., 2004].
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déposé par pulvérisation cathodique à la surface d’un jeu d’inserts et les résultats d’emboutis-
sage en température obtenus avec celui-ci sont comparés avec ceux obtenus pour un jeu d’outils
non-revêtus.
Ce travail de thèse, réalisé dans le cadre d’une cotutelle franco-portugaise, est le fruit d’une
collaboration entre l’équipe EG2M du LIMATB de l’Université de Bretagne Sud et le CEMUC
de l’Université de Coimbra. Il a été co-ﬁnancé par la région Bretagne, la Fondation Portugaise
pour la Science et la Technologie via le projet PTDC/EME-TME/103350/2008 et par le FEDER
via le « Programa Operacional Factores de Competitividade » de QREN avec COMPETE,
référence : FCOMP-01-0124-FEDER-010301.
- xvi -
Contexte général et introduction
Structure du mémoire
Ce mémoire de thèse est divisé en trois chapitres.
Le chapitre 1 présente, à la suite d’une partie bibliographique sur les alliages d’aluminium,
la caractérisation thermomécanique de l’alliage AA5754-O. Les essais mécaniques menés pour
caractériser le comportement du matériau sont des essais de traction uniaxiale, des mesures de
module d’élasticité par échographie ultrasonore et des essais de cisaillement simple monotones
et alternés. Tous ces essais sont réalisés en fonction de la température et de la vitesse de
déformation, suivant plusieurs orientations de prélèvement des échantillons par rapport à la
direction de laminage. Pour tous ces types de sollicitations, la mise en évidence de l’eﬀet PLC
est caractérisée pour diﬀérentes vitesses de déformation et diﬀérentes températures.
Des essais d’emboutissage à température ambiante sont présentés dans le chapitre 2. Ce
chapitre permet d’introduire, dans une première partie bibliographique, la mise en forme par
emboutissage et de présenter les modes de déformation rencontrés au cours de ce type de
procédé. Deux types d’essais de mise en forme sont ensuite étudiés. Le premier, ayant pour sol-
licitation principale le rétreint, est connu sous le nom d’emboutissage de coupelle Swift (godet
cylindrique à fond plat) et le second, appelé emboutissage Erichsen, correspond à une sollicita-
tion de type expansion biaxiale. Les lois de comportement matériau sont identiﬁées à partir des
résultats expérimentaux de traction obtenus au chapitre 1 et les simulations numériques de ces
deux types d’emboutissage sont réalisées avec le logiciel de calcul par éléments ﬁnis Abaqus R©.
Les résultats numériques et expérimentaux d’emboutissage sont ensuite comparés pour chaque
type d’essai et la problématique du retour élastique est abordée au travers du test de Demeri
via l’emboutissage de coupelle Swift.
Le mémoire se termine, au Chapitre 3, par une étude bibliographique sur l’emboutissage des
alliages d’aluminium en température. Cette première partie permet d’introduire la technologie
de mise en forme à tiède et détaille les avantages qu’apporte la température sur la formabilité de
ces alliages. La conception d’un nouveau dispositif d’emboutissage, permettant de réaliser des
essais en température, est ensuite présentée. Ce dispositif permet de mettre en forme des godets
cylindriques de 33 mm de diamètre et d’imposer un gradient de température à la tôle au cours de
sa mise en forme. La conception de l’outillage et les choix technologiques retenus sont présentés
puis la validation de la mise en température des outils est eﬀectuée. Ce dispositif possède
également des jeux d’inserts interchangeables permettant d’analyser l’inﬂuence d’un revêtement
mince de type W-Ti-N sur les résultats d’emboutissage. La description du procédé permettant
de réaliser le dépot est d’abord faite puis les propriétés de frottement en température, entre le
revêtement mince et l’alliage étudié, sont déterminées à partir de l’essai tribologique de type
« pin-on-disc ». Une présentation des résultats d’emboutissage obtenus avec ce dispositif est
ﬁnalement donnée. On y observe l’inﬂuence de la température et du revêtement mince sur les
résultats d’emboutissage et sur le retour élastique selon le test de Demeri.





Caractérisation thermomécanique du matériau
Ce chapitre est consacré à la caractérisation expérimentale, en température, de l’alliage
d’aluminium AA5754-O (Al-3%Mg). Après une première partie bibliographique sur les alliages
d’aluminium et en particulier sur les nuances de la série 5000, des essais de traction en tem-
pérature sont d’abord présentés. Ces essais, réalisés pour diﬀérentes directions de prélèvement
des éprouvettes, ont permis de déterminer les coeﬃcients d’anisotropie plastique. Ces coeﬃ-
cients sont déﬁnis à température ambiante puis à plus haute température, aﬁn de caractériser
l’évolution de l’anisotropie de comportement en fonction de la température. Une troisième
partie est dédiée aux mesures du module de Young en température par une méthode ultra-
sonore. Enﬁn, la dernière partie présente des essais de cisaillement monotones et cycliques en
température, permettant de quantiﬁer un éventuel écrouissage cinématique (eﬀet Bauschinger)
sur cet alliage d’aluminium. Il est également présenté, au cours de ce chapitre, des obser-
vations originales du phénomène de Piobert-Lüders et de l’eﬀet Portevin-Le Chatelier sous
chargement de cisaillement simple, direct et inversé, à diﬀérentes vitesses de déformation et
en fonction de la température. Ces observations de la surface des échantillons, en utilisant un
système d’acquisition et de corrélation d’images, permettent l’étude du type et de la cinéma-
tique des bandes de localisation de la déformation, en fonction de la déformation globale et de
la vitesse de déformation. Ce chapitre correspond à la synthèse de deux articles publiés dans
[Coër et al., 2010, Coër et al., 2013], incluant des informations et des résultats supplémentaires
sur le comportement mécanique de l’alliage AA5754-O.
1
CHAPITRE 1. Caractérisation thermomécanique du matériau
1.1 Les alliages d’aluminium
1.1.1 Généralités
Les alliages d’aluminium sont des matériaux métalliques de plus en plus utilisés dans l’in-
dustrie, notament automobile [Miller et al., 2000] et aéronautique [Starke and Staley, 1996], du
fait de leurs bonnes propriétés mécaniques et de leur bon rapport résistance/masse. Cette caté-
gorie de matériaux métalliques regroupe de part leurs éléments d’addition une multitude de
matériaux diﬀérents. Depuis 1970, un système de normalisation international à quatre chiﬀres
a été mis en place par l’organisme américain Aluminium Association (AA) pour diﬀérencier les
alliages d’aluminium suivant leur composition chimique. Ainsi, le premier des 4 chiﬀres de sa
désignation représente le groupe auquel appartient un alliage, comme le montre le tableau 1.1
qui présente les familles d’alliages d’aluminium en fonction de leur principal élément d’addition
en proportion massique.
Chiﬀre Signiﬁcation
1 Désigne les alliages dont le pourcentage en aluminium
est égal ou supérieur à 99,00 %
2 Désigne les alliages dont le principal élément d’addition
est le CUIVRE
3 Désigne les alliages dont le principal élément d’addition
est le MANGANÈSE
4 Désigne les alliages dont le principal élément d’addition
est le SILICIUM
5 Désigne les alliages dont le principal élément d’addition
est le MAGNÉSIUM
6 Désigne les alliages dont le principal élément d’addition
est le MAGNÉSIUM et le SILICIUM 1
7 Désigne les alliages dont le principal élément d’addition
est le ZINC
8 Désigne les autres alliages d’aluminium
Table 1.1 – Signiﬁcation du premier chiﬀre de la désignation internationale permettant la
classiﬁcation des alliages d’aluminium par famille.
Parmi tous ces alliages d’aluminium, la nuance AA5754-O appartient aux alliages de la série
5000 dont le premier « 5 » indique que le principal élément d’addition est le magnésium. Si
1. Le magnésium et le silicium forment un composé intermétallique Mg2Si considéré comme un élément
d’alliage simple.
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plusieurs éléments d’un même alliage occupent la première position en pourcentage, l’apparte-
nance à une famille d’alliage est établie selon l’ordre : cuivre, manganèse, silicium, magnésium,
la combinaison magnésium-silicium, zinc et autres.
En supplément de la catégorisation en familles, les alliages d’aluminium sont généralement
accompagnés d’une lettre caractérisant leur état métallurgique. On trouve ainsi, l’état « F »
indiquant brut de laminage pour les produits obtenus sous forme de tôle. L’état « O » d’une nu-
ance signiﬁe « recuit », c’est-à-dire que l’alliage a subi une mise et un maintien en température,
à la suite de l’opération de laminage, engendrant une recristallisation de la microstructure. C’est
dans cet état que le matériau présente la résistance mécanique minimale mais une aptitude à
la déformation maximale. L’état recuit est l’état optimal pour réaliser des déformations à froid
importantes et diﬃciles, comme c’est le cas en emboutissage. L’état « H » signiﬁe « écroui ».
Il est employé pour les alliages dits à durcissement par écrouissage (séries 1000, 3000 et 5000)
et est accompagné en général de 2 ou 3 chiﬀres traduisant cet état d’écrouissage. Entre l’état
écroui (« dur ») et l’état recuit (« peu dur ») (cf. tableau 1.3), il est possible d’obtenir toute
une série d’états intermédiaires en termes de propriétes mécaniques. Enﬁn, l’état « T » indique
l’histoire d’un traitement thermique de mise en solution suivi d’une trempe et ne s’applique
qu’aux alliages à durcissement structural par vieillissement, soit les séries 2000, 4000, 6000 et
7000. Cet état s’accompagne également de un ou deux chiﬀres, le premier de ces deux chiﬀres
étant 4, 6 ou 7 et signiﬁant respectivement maturé, revenu et sur-revenu. Tous ces alliages
possèdent, à l’échelle atomique, une structure cubique à faces centrées (CFC).
1.1.2 Les alliages d’aluminium Al-Mg
Les tôles en alliage aluminium-magnésium (Al-Mg), telle que la nuance AA5754-O, sont
largement utilisées dans le domaine de l’industrie automobile, mais en général seulement, pour
produire par emboutissage les doublures des ouvrants des véhicules. En eﬀet, cette nuance est
connue pour être sujette, sous certaines conditions de température et de vitesse de déformation,
aux vieillissements statique et dynamique au cours de la déformation plastique à température
ambiante, conduisant aux phénomènes de Piobert-Lüders et de Portevin-Le Chatelier (PLC) qui
seront détaillés dans la suite. Cet alliage présente donc un eﬀet indésirable pour des pièces dites
d’aspect qui se manifeste par une déformation plastique hétérogène localisée dans des bandes de
déformation [Graﬀ et al., 2004, Graﬀ, 2006, Belotteau, 2009, Böhlke et al., 2009, Marais, 2012],
générant ainsi des marques inesthétiques à la surface des pièces mises en forme et ayant pour
conséquence de diminuer la ductilité de ce matériau en traction [Halim et al., 2007].
Les alliages Al-Mg sont connus dans la littérature pour présenter l’eﬀet PLC
[Lebyodkin et al., 2000, Wen and Morris, 2003, Klose et al., 2004a, Bouabdallah, 2006,
Sheikh, 2010, Hu et al., 2012, Lebyodkin et al., 2012]. Le nombre d’études traitant de ce
phénomène s’est fortement ampliﬁé ces dernières années, grâce à l’amélioration des tech-
niques de mesure par analyse d’images [Louche et al., 2005, Ait-Amokhtar et al., 2006a,
Ait-Amokhtar et al., 2006b, Halim et al., 2007, Benallal et al., 2008, Ranc and Wagner, 2008,
Louche et al., 2008, Ait-Amokhtar et al., 2008, Ait-Amokhtar and Fressengeas, 2010,
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Nogueira de Codes et al., 2011, Nogueira de Codes, 2011], en particulier au travers
de la nuance AA5754-O [Kang et al., 2005, Kang et al., 2006, Casarotto et al., 2009,
Ozturk et al., 2011, Mazière and Dierke, 2012, Feng et al., 2012]. Classiquement, et
aussi à cause de l’eﬀet PLC, il est intéressant de noter que les alliages de
la série 5000 présentent une sensibilité négative à la vitesse de déformation
[Picu et al., 2005, Wowk and Pilkey, 2009, Toros and Ozturk, 2010, Ozturk et al., 2011].
1.1.3 Les instabilités de déformation plastique
Bien que la déformation plastique des métaux ne soit pas homogène à l’échelle microscopique,
elle apparaît généralement homogène d’un point de vue macroscopique. Cependant, pour cer-
tains matériaux, il est possible que cette déformation normalement homogène à l’échelle macro-
scopique laisse place à un écoulement plastique hétérogène et concentré dans des bandes de
localisation de la déformation. Cette particularité caractérise deux types de phénomènes con-
nus sous le nom de Piobert-Lüders (1860) et de Portevin-Le Chatelier (1923). Le premier se
manifeste par un plateau de stagnation de la contrainte sur les courbes contrainte/déformation
et s’observe à la transition élastique/plastique de la courbe d’écrouissage d’un matériau mé-
tallique (en général les aciers doux ou les alliages d’aluminium). Le second, largement observé
sous chargement classique de traction, se caractérise par des instabilités plastiques répétées,
c’est-à-dire des chutes d’eﬀort multiples générées par une très rapide localisation de la déforma-
tion plastique au cours de la déformation globale. Dans la suite de cette revue bibliographique,
étant donné le grand nombre d’études portant sur ces deux phénomènes, il sera principalement
donné pour référence des travaux ayant traités ces instabilités de déformation sur des alliages
d’aluminium.
Plateau et bandes de Piobert-Lüders
L’instabilité de déformation de type Piobert-Lüders, qui se manifeste à l’échelle macro-
scopique par la propagation d’une bande de localisation de la déformation, représente le désan-
crage des dislocations qui avaient été piégées par les atomes de soluté (présents en solution solide
interstitielle ou substitutionnelle) à la suite d’une déformation plastique préalable (par exemple,
l’opération de laminage pour une tôle) et d’un couple temps-température suﬃsamment long et
important pour permettre à ces atomes de soluté de ségréger autour des dislocations en for-
mant des nuages de Cottrell (1953) et ainsi de les ancrer. On parle dans ce cas de vieillissement
statique du matériau. La remise en mouvement de ces dislocations lors d’une prochaine sollici-
tation sera alors perturbée par cet ancrage, entraînant sur la réponse mécanique du matériau
un plateau de contrainte à la transition élastique/plastique, comme le montre la ﬁgure 1.1.
Avant que les techniques de mesure optique (comme la corrélation d’images (DIC pour
Digital Image Correlation), l’Interférométrie de Speekle et la Pyrométrie Infrarouge) ne per-
mettent l’observation des champs de déplacement, de déformation ou de température, la prop-
agation des bandes de déformation pouvait se faire en lumière rasante sur des échantillons poli-
mirroir [Sun et al., 2003a, Graﬀ et al., 2004], comme le montre la ﬁgure 1.2, ou par l’application
de vernis photoélastiques. Ces deux séries de photos, issues de [Sun et al., 2003a], présentent
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les deux cas de ﬁgure observables macroscopiquement lorsque l’instabilité de Piobert-Lüders
se manifeste. En eﬀet, le plateau en contrainte observé à la transition élastique/plastique est
provoqué soit par la propagation d’une seule bande, soit par la propagation de deux bandes
simultanément. Ces deux possibilités ont souvent été observés par d’autres auteurs dans la lit-
térature [Louche and Chrysochoos, 2001, Louche et al., 2005, Nogueira de Codes et al., 2011,








Figure 1.1 – Schéma représentatif du phénomène de Piobert-Lüders [Ryen, 2003] et représen-
tation du phénomène physique associé (désancrage des dislocations épinglées par les atomes de
Mg) [Nogueira de Codes, 2011].
Parmi ces études, toutes s’accordent sur le fait que la vitesse de propagation des bandes aug-
mente proportionnellement avec la vitesse de traverse (ou la vitesse de déformation imposée)
[Louche and Chrysochoos, 2001, Sun et al., 2003b]. Dans [Marais et al., 2012], les auteurs mon-
trent expérimentalement que la déformation de Lüders (déformation générée par la propagation
des bandes), c’est-à-dire la longueur du plateau de contrainte, augmente avec une diminution
de la température d’essai ou avec une augmentation de la vitesse de sollicitation. Ce résultat
est en accord avec [Yoshida, 2000] qui montre que la longueur du plateau de contrainte devient
plus grand en augmentant la vitesse de déformation imposée pour des essais de traction. Les
études de Sun et al. [Sun et al., 2003a, Sun et al., 2003b], basées sur le modèle viscoplastique
de [Yoshida, 2000], présentent expérimentalement et numériquement les mêmes conclusions et
montrent que la vitesse de propagation ainsi que la déformation de Lüders sont toutes deux
proportionnelles à la vitesse de déformation imposée. L’orientation des bandes de Piobert-
Lüders, caractérisée par l’angle qu’elles forment avec la direction de chargement (théoriquement
de 54,7˚ en assumant les conditions de compatibilité entre la bande et le matériau non-écroui
[Marais et al., 2012]), varie en général entre 45 et 70˚ en fonction des matériaux étudiés et semble
être signiﬁcativement inﬂuencée par la taille des grains [Zhang and Jiang, 2005, Louche, 2009].
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D’ailleurs, [Choi et al., 1998] montre sur un alliage Al-Mg que l’eﬀet Piobert-Lüders peut être
inﬂuencé par la proportion en magnésium, la taille des grains, ou encore par un traitement
thermique modiﬁant alors la microstructure des dislocations.
Figure 1.2 – Séries de photographies mettant en évidence le phénomène de Piobert-Lüders sur
des éprouvettes polies éclairées en lumière rasante. a) Propagation d’une seule bande de Piobert-
Lüders. b) Propagation simultanée de deux bandes de Piobert-Lüders [Sun et al., 2003a].
Plusieurs études ont été consacrées à la modélisation de l’eﬀet Piobert-Lüders, comme
[Yoshida, 2000] en utilisant un modèle viscoplastique tenant compte des densités de dislo-
cations. Plus récemment [Marais et al., 2012] ont développé un modèle élasto-visco-plastique
basé sur les mécanismes physiques du vieillissement par la déformation, tels que l’ancrage
et le désancrage des dislocations, eux mêmes basés sur les travaux de [McCormick, 1988,
Kubin and Estrin, 1991] et permettant une identiﬁcation séparée des paramètres de viscosité,
d’écrouissage et de vieillissement. Tout dernièrement, Schwab et Ruﬀ [Schwab and Ruﬀ, 2013]
ont développé un modèle mécanique macroscopique très simple pour modéliser l’eﬀet Piobert-
Lüders. Ce modèle est basé sur le fait que la mesure observée ne correspond pas exactement
au comportement réel du matériau, comme le présente la ﬁgure 1.3. Ils montrent ainsi qu’en
déﬁnissant une limite élastique haute, bien plus grande que celle qui est observée, ainsi qu’une
limite élastique basse plus faible que la limite élastique observée et qui serait en outre proche
de la limite élastique que possèderait un matériau ne manifestant pas le phénomène, il était
possible de reproduire lors de la simulation du comportement, un plateau de stagnation de la
contrainte analogue à ce qui est observé expérimentalement. Ils expliquent alors que le niveau
de contrainte mesuré à la limite élastique basse observée résulte de l’état de contrainte triax-
ial qui se développe au niveau du front de la bande. L’orientation des bandes issues de cette
simulation est de 55 à 62˚ ce qui est également en accord avec les observations expérimentales.
Enﬁn, l’eﬀet Piobert-Lüders ayant été quasi uniquement traité et observé au cours d’es-
sais de traction, il paraît intéressant de citer quelques exemples où ce phénomène a été ob-
servé en torsion [Zhang and Jiang, 2005] ou aux cours d’essais de ﬂexion de tube en acier
[Aguirre et al., 2004, Hallai and Kyriakides, 2011a, Hallai and Kyriakides, 2011b].
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Figure 1.3 – Comportements réel et observé d’un matériau présentant le phénomène de
Piobert-Lüders, selon [Schwab and Ruﬀ, 2013].
Eﬀet Portevin-Le Chatelier
L’eﬀet Portevin-Le Chatelier (PLC) est associé à un type spéciﬁque d’oscillations apparais-
sant sur la réponse mécanique, en termes d’eﬀort, au cours de l’écrouissage de certains alliages
métalliques et représente une conséquence bien connue du vieillissement dynamique par la défor-
mation (DSA : Dynamic Strain Ageing) [Soare and Curtin, 2008a, Soare and Curtin, 2008b].
D’ailleurs, de manière analogue au vieillissement statique, le vieillissement dynamique ne se
manifeste que si certaines conditions de température et de vitesse de déformation sont réu-
nies. L’observation du phénomène exige donc des conditions expérimentales précises, comme le
montre la ﬁgure 1.4 indiquant qu’il existe un intervalle limité de vitesses de chargement et de
température pour que l’eﬀet PLC soit observé. Du point de vue macroscopique, cette instabilité
de la déformation plastique des métaux se manifeste, au cours de l’écrouissage, par la génération
répétée et la propagation de bandes de déformation plastique localisée, le long d’une éprouvette
sollicitée le plus couramment en traction. Ces bandes peuvent être visibles à l’oeil nu pendant
l’essai et des marques surperﬁcielles persistent à la surface de l’échantillon après essai, ce qui est
très pénalisant notamment dans l’industrie aéronautique où cette rugosité indélébile aﬀecte le
rendement de la propulsion ou, dans l’industrie automobile, pour les pièces dites d’aspect car la
peinture ne permet pas de dissimuler ce type de défaut. Heureusement, suivant les matériaux,
ces motifs indésirables n’apparaissent plus à la surface de la tôle, lors de leur mise en forme, en
choississant certains couples particuliers température/vitesse de déformation.
L’eﬀet Portevin-Le Chatelier sous chargement de traction a été intensivement étudié dans
la littérature, expérimentalement [Chihab et al., 1987, Klose et al., 2004a, Louche et al., 2005,
Ait-Amokhtar et al., 2006b, Jiang et al., 2007, Louche et al., 2008, Ait-Amokhtar et al., 2008,
Benallal et al., 2008, Ait-Amokhtar and Fressengeas, 2010, Fu et al., 2011, Hu et al., 2012],
comme numériquement [McCormick, 1988, Zhang et al., 2001, Hähner and Rizzi, 2003,
Jiang et al., 2007, Böhlke et al., 2009, Mazière et al., 2010, Mazière and Dierke, 2012,
Hu et al., 2012], mais seulement quelques d’études sont dédiées à l’appari-
tion de l’eﬀet PLC au cours d’essais de compression [D’Anna and Nori, 2000,
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Figure 1.4 – Diagramme indiquant les conditions expérimentales de température et de vitesse
de déformation ayant permis d’observer la présence de marques superﬁcielles de déformation
dues à l’eﬀet PLC sur un alliage AA5083-O [Naka and Yoshida, 1999].
Lebedkina and Lebyodkin, 2008, Nogueira de Codes, 2011] ou de compression par indentation
[Golovin et al., 2002, Golovin et al., 2004, Chinh et al., 2005, Golovin, 2008]. Néanmoins, ce
phénomène ne semble pas avoir été observé pour d’autres trajets de déformation monotones
tel que le cisaillement simple. Un état de l’art sur diﬀérents résultats expérimentaux observés
et associés à l’eﬀet PLC peut être trouvé dans [Yilmaz, 2011].
La nature des bandes PLC est classiﬁée en types A, B ou C [Jiang et al., 2007]
dans les polycristaux. Leurs propriétés dépendent de la vitesse de déformation
[Ait-Amokhtar et al., 2006b] ou de la vitesse de déformation et de la température
[Louche et al., 2005, Ait-Amokhtar et al., 2008]. Ils seront détaillés dans la section suivante.
L’eﬀet Portevin-Le Chatelier a été observé la première fois, en 1909, par Le Chatelier sur un
acier doux entre 80 et 250 C˚ puis étudié plus ﬁnement par Portevin et Le Chatelier, en 1923, lors
d’essais à température ambiante sur un alliage Al-4.8%Cu. Cet eﬀet est associé au vieillissement
dynamique par la déformation (DSA) et l’origine physique de ce phénomène, analogue à l’eﬀet
Piobert-Lüders, est lié à l’interaction entre les dislocations mobiles et les atomes de soluté en
solution libre dans le réseau cristallin. Cette interaction se matérialise, à l’échelle microscopique,
par une compétition entre l’ancrage et le désancrage des dislocations mobiles par les atomes de
soluté en solution solide donnant lieu, à l’échelle macroscopique, à des chutes d’eﬀort qui provo-
quent des oscillations sur la courbe d’écrouissage du matériau, traduisant la libération de la
dislocation du nuage d’atome (nuage de Cotrell) qui l’épinglait. Dans le cas des alliages Al-Mg,
l’eﬀet PLC est causé par l’interaction des atomes de soluté de magnésium avec les dislocations
mobiles [Chihab et al., 1987, Ait-Amokhtar et al., 2006b, Louche et al., 2008]. Selon Balik et
al. [Balík, 2001], la résistance au mouvement des dislocations est renforcée par la diﬀusion des
atomes en solution qui viennent ancrer les dislocations libres. En supposant que le temps de
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diﬀusion des solutés n’est ni trop long, ni trop court par rapport au temps moyen d’attente
des dislocations, une sensibilité négative de l’écoulement à la vitesse de déformation (nSRS :
negative Strain Rate Sensitivity) [Balík et al., 2000, Soare and Curtin, 2008a] ainsi qu’une
déformation instable [Balík and Lukáč, 1993] se produisent. La raison pour laquelle le régime
de déformation passe de l’état stable à instable ou inversement, reste encore un phénomène mal
compris mais plusieurs auteurs introduisent généralement, pour un matériaux donné, une notion
de déformation critique nécessaire au déclenchement (εc) ou à l’interruption (ε
′
c) du phénomène
[Guillot and Grilhe, 1972, Kubin and Estrin, 1990, Hähner, 1997, Balík et al., 2000], dépen-
dante de la vitesse de déformation [Chihab and Fressengeas, 2003, Ait-Amokhtar et al., 2006a,
Mazière and Dierke, 2012], de la température [Fu et al., 2011] ou de ces deux paramètres simul-
tanément [Abbadi et al., 2002, Cai et al., 2010]. Cependant, cette déformation critique reste
surtout dépendante de la composition chimique du matériau testé, puisque suivant celle-ci,
Ait-Amokhtar et al. [Ait-Amokhtar et al., 2006a] montrent, sur un alliage Al-Mg, que la teneur
en magnésium modiﬁe l’allure de la courbe représentant l’évolution de la déformation critique
en fonction de la vitesse de déformation. Pour exemple, la ﬁgure 1.5 présente les domaines de
manifestation de l’eﬀet PLC (unstable) à température ambiante et à 100 C˚ pour un alliage
Al-3%Mg. La ﬁgure 1.6 illustre quant à elle l’évolution du type de bande et de la déformation
critique en fonction de la vitesse de déformation et de la température pour des alliages de la
série 5000.
Figure 1.5 – Courbes de déformation critique εc en fonction de la vitesse de déformation
imposée ε˙ pour un alliage d’aluminium Al-3%Mg. a) à température ambiante. b) à 373 K (où
seule la partie des faibles vitesses de déformation est montrée) [Balík et al., 2000].
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Fig. 6. Strain-rate dependence of the critical strains at arious
Figure 1.6 – Déformation critique en fonction de la vitesse de déformation, à température
ambiante sur un alliage Al-3%Mg, déﬁnissant les limites du domaine d’instabilités plastiques
dans lequel sont indiqués les types de bandes observés en fonction du niveau de déformation
pour une vitesse de déformation donnée [Balík et al., 2000] (à gauche) et déformation critique
en fonction de la vitesse de déformation pour diﬀérentes températures de 0 à 100 C˚, pour un
alliage AA5182-O (à droite). L’évolution du type de bande observé (A, B, C) est indiquée pour
chaque température en fonction de la vitesse de déformation [Abbadi et al., 2002].
Normalement, la déformation critique pour l’initiation d’un écoulement instable aug-
mente en augmentant la vitesse de déformation et diminue en augmentant la température
[Guillot and Grilhe, 1972, Kubin and Estrin, 1990], mais le comportement inverse peut aussi
arriver [Balík et al., 2000, Fu et al., 2011]. Dans certains cas, les serrations sont présentes dès
le début de l’essai et une déformation critique ε
′
c est alors observée indiquant la disparition
des serrations [Guillot and Grilhe, 1972, Balík et al., 2000]. Toutefois, une nouvelle déforma-
tion critique, notée ε∗c dans [Kubin and Estrin, 1990], pourra déﬁnir une éventuelle réapparition
de l’eﬀet PLC au cours de l’écrouissage. Dans [Balík et al., 2000], les auteurs font apparaître,
à la suite d’une pré-déformation eﬀectuée à température ambiante ou en dehors du domaine de
présence de l’eﬀet PLC : à 77 K et 373 K, une séquence de plusieurs valeurs de déformation
critique lors de la recharge à température ambiante et pour diﬀérentes vitesses de déformation
constantes imposées. Dans chaque cas, ils observent que l’eﬀet de mémoire induit par la prédé-
formation implique seulement la déformation cumulée. Pour eux, cette dernière semble régir la
nature, stable ou instable, de l’écoulement plastique. Récemment Cai et al. [Cai et al., 2010]
ont proposé un modèle de comportement permettant de reproduire les conditions critiques
d’apparition de l’eﬀet PLC aussi bien en fonction de la vitesse de déformation qu’en fonction
de la température. Ce modèle est en accord avec plusieurs résultats expérimentaux issus de
la littérature ainsi qu’avec le modèle proposé par [Jiang et al., 2007], basé sur les mécanismes
physiques du vieillissement par la déformation (DSA), mais il possède moins de paramètres à
identiﬁer que le modèle de Jiang et al.
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Si la déformation critique est un paramètre inﬂuencé par la vitesse de déformation et la
température, l’amplitude des serrations l’est également. Ainsi, dans [Klose et al., 2004b], sur
un alliage Al-4.5%Mg, les auteurs montrent que l’amplitude des oscillations est dépendante de
la température et de la vitesse de déformation, celles-ci augmentant avec l’élévation de la tem-
pérature et diminuant avec l’augmentation de la vitesse de déformation, comme le montre la
ﬁgure 1.7. Selon Fu et al. [Fu et al., 2011], l’amplitude des serrations reﬂète la force d’ancrage
du vieillissement par la déformation qui dépend de la quantité d’atomes de soluté contribuants
à l’eﬀet d’ancrage. En augmentant la température, la solubilité des atomes de soluté (Mg) dans
la matrice (Al) augmente rapidement. Pour le matériau de leur étude (AA5456), la teneur en
Mg (4.7 - 5.5%) est très supérieure à la solubilité de chaque température d’essai (<1% selon
[Murray, 1982]), ainsi la concentration des atomes de soluté à haute température est plus grande
que celle à basse température et le surplus des atomes de soluté existe en tant que composés
métalliques sous la forme de précipités. Avec l’augmentation de la concentration des atomes
de soluté, la quantité d’atomes de soluté qui peuvent se joindre au DSA pour ancrer les dis-
locations grandit. D’autre part, la diﬀusivité des atomes de soluté augmente en augmentant
la température et donc la quantité des atomes de soluté diﬀusés autour des dislocations dans
le même temps augmente. Or, la concentration et la diﬀusivité des atomes de soluté, qui aug-
mentent avec l’élévation de la température, contribuent tous deux à l’eﬀort d’ancrage. Ainsi, la
force d’ancrage augmente avec la température et par conséquent l’amplitude des serrations aug-
mente également. Dans [Fu et al., 2011], les auteurs montrent aussi que la déformation critique
augmente avec la température.
Figure 1.7 – Inﬂuence de la vitesse de déformation sur l’amplitude des chutes de contrainte à
diﬀérentes températures et pour diﬀérents types de bande A, B, C. Selon [Klose et al., 2004b]
pour un alliage Al-4.5%Mg.
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Enﬁn, en dehors de la corrélation d’images et des analyses spatio-temporelles, une autre
manière de déterminer le type de bande consiste à utiliser les statisques associées aux chutes
de contrainte engendrées par la création des bandes PLC. Par cette méthode, Lebyodkin et
al. [Lebyodkin et al., 1996, Lebyodkin et al., 2000] déﬁnissent des allures de distribution statis-
tique correspondant à chacun des types de bandes A, B et C, comme le montre la ﬁgure 1.8.
Ils déﬁnissent alors en fonction des diﬀérentes distributions typiquement observées (as : dis-
tribution asymétrique monotoniquement décroissante, i : pic de distribution asymétrique avec
un maximum déplacé vers la plage des petites chutes de contraintes, et p : pic de distribution
centré) un type de bande PLC associé et construisent alors un diagramme fonction de la vitesse
de déformation appliquée ε˙a et de la température délimitant les domaines d’observation des




Figure 1.8 – Classiﬁcation des types de serrations et des distributions statistiques des chutes
de contrainte sur un diagramme vitesse de déformation/température. Le domaine PLC est
délimité par la courbe en pointillés. Les histogrammes en dessous déﬁnissent les diﬀérentes
formes de distribution des chutes de contraintes associées à chaque type de bande PLC.
a) ε˙a = 1,3 .10−5 s−1 (polycristal Al-3%Mg, type p, band C) ; b) ε˙a = 1,3 .10−5 s−1 (monocristal
Al-4.5%Mg, type i, band B) ; c) ε˙a = 6,1 .10−4 s−1 (polycristal Al-3%Mg, type as, band A)
[Lebyodkin et al., 2000].
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Les 3 diﬀérents types de bandes
On peut observer trois diﬀérents types de bandes répertoriés par les lettres A, B et C
[Chihab et al., 1987, Ait-Amokhtar et al., 2006b, Jiang et al., 2007]. Cette classiﬁcation peut
être établie en fonction de l’allure des serrations obtenues sur les courbes d’eﬀort en fonction
du temps et/ou de la cinématique des bandes en eﬀectuant une analyse spatio-temporelle de la
propagation de celles-ci [Jiang et al., 2005, Zhang et al., 2005], comme le montre la ﬁgure 1.9.
Ces types de bandes correspondent à divers modes de localisation de la déformation, qui sont
liés à des paramètres externes (déformation, vitesse de déformation, température, rigidité de la
machine de traction, géométrie des échantillons, rugosité de surface des échantillons) et à des
paramètres internes (composition de l’alliage, réseau cristallin, type et concentration de soluté,
monocristal ou polycristal, densité des dislocations mobiles, type d’obstacle (dislocations de la


















Figure 1.9 – Schématisation des trois types de bandes PLC en fonction des oscillations et de la
description spatio-temporelle, suivant [Yilmaz, 2011] (à gauche) et observation des trois types
de bandes et des serrations correspondantes, sur un alliage Al-5%Mg, selon [Chihab et al., 1987]
(à droite).
En général, la vitesse de propagation des bandes, VB, augmente en augmentant la vitesse de
déformation imposée [Jiang et al., 2005, Ait-Amokhtar et al., 2006b] mais diminue avec l’évo-
lution du niveau de déformation [Jiang et al., 2005, Ait-Amokhtar et al., 2006b]. La largeur
des bandes, WB, augmente quant à elle avec la vitesse de déformation et avec l’épaisseur
des échantillons [Jiang et al., 2005, Zhang et al., 2005]. Globalement, cette largeur de bande
vaut entre 1 à 3 fois l’épaisseur de l’échantillon. Quand la vitesse de déformation augmente
(le temps d’attente des dislocations diminue) ou la température diminue (la mobilité des
- 13 -
CHAPITRE 1. Caractérisation thermomécanique du matériau
solutés diminue), la localisation de la déformation évolue du type C au type B puis au
type A. D’une tendance générale, les serrations apparaissent après un certain niveau de dé-
formation appelée déformation critique εc, comme détaillé précédemment et illustré sur la
ﬁgure 1.6. À température élevée, l’amélioration de la diﬀusion des solutés résulte en une
augmentation du temps d’attente et à une amplitude des chutes de contrainte plus grande
[Klose et al., 2004b, Chatterjee et al., 2011, Fu et al., 2011].
Les bandes de type A [Louche et al., 2005] sont observées à de grandes vitesses de
déformation (10−3 ≤ ε˙a) [Ait-Amokhtar et al., 2006b] ou pour de faibles températures
[Ozturk et al., 2011]. Leur naissance est associée à une chute de contrainte signiﬁcative qui
marque le développement de la bande dans la largeur de l’échantillon [Casarotto et al., 2009].
Ces bandes se déplacent ensuite continûment et à vitesse de propagation constante
[Ait-Amokhtar et al., 2008, Zavattieri et al., 2009] en générant de faibles oscillations sur les
courbes contrainte/déformation [Ait-Amokhtar and Fressengeas, 2010] et en traversant de part
en part la longueur de l’éprouvette [Zavattieri et al., 2009]. La déformation imposée est prin-
cipalement concentrée dans la largeur active de la bande PLC. La propagation continue des
bandes de type A est associée à une augmentation progressive de la déformation locale et à une
courbe de déformation globale lisse pour chaque bande PLC [Graﬀ, 2006].
Les bandes de type B [Louche et al., 2005, Louche et al., 2008, Ait-Amokhtar et al., 2008],
qui se manifestent pour des vitesses de déformation intermédiaires (10−5 s−1 ≤ ε˙a ≤ 10−3 s−1),
naissent de manière séquentielle les unes à la suite des autres donnant l’impression qu’elles
se propagent de manière discontinue [Tong et al., 2005] et conduisant à des chutes de con-
trainte plus grandes et plus régulières que les bandes de type A [Jiang et al., 2007]. Chaque
chute de contrainte correspond, sur la courbe d’écrouissage, à la formation d’une bande
[Ranc and Wagner, 2005, Ranc and Wagner, 2008]. L’espace séparant deux bandes consécu-
tives (crête à crête) est relativement régulier et de l’ordre de grandeur de la largeur de bande
observée [Ranc and Wagner, 2008, Casarotto et al., 2009].
Enﬁn, les bandes de type C [Louche et al., 2008] sont observées à des vitesses de déformation
peu élevées (ε˙a ≤ 5.10−5) ou en augmentant la température [Fu et al., 2011], et naissent de
manière aléatoire le long de l’échantillon. Ce sont des bandes statiques qui générent de grandes
oscillations sur les courbes d’écrouissage [Ait-Amokhtar et al., 2006a]. Parfois ces oscillations
sont accompagnées par des émissions acoustiques audibles [Chihab et al., 1987] et malgré le
caractère chaotique de sa distribution spatiale, ce type de bandes semble se produire à une
fréquence temporelle constante [Louche, 2009]. Enﬁn, dans [Abbadi et al., 2002], sur un essai
de traction à 60 C˚ et 4.10−5 s−1, les auteurs montrent que l’état de surface des échantillons
(poli et brut) peut inﬂuencer le déclenchement des bandes de type C (la courbe d’écrouissage
de l’échantillon poli ne présentant alors pas de stries).
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1.2 Caractéristiques mécaniques et physico-chimiques
de la nuance AA5754-O
À réception, le matériau considéré est un alliage d’aluminium au magnésium de dénomina-
tion AA5754-O (Al-3%Mg), se présentant sous la forme d’une tôle mince de 1 mm d’épaisseur.
Cette nuance, principalement utilisée pour fabriquer les doublures d’ouvrants automobiles, est
livrée dans la condition métallurgique « O » qui signiﬁe que l’alliage est recuit. Par conséquent,
le temps que l’échantillon passe à température élevée, avant que la déformation ne commence,
n’inﬂuence pas les résultats car ce matériau n’appartient pas aux familles d’alliages à durcisse-
ment structural. La composition chimique de l’alliage étudié est listée dans le tableau 1.2.
Cu Mn Mg Si Fe Cr Al
≤ 0.10 ≤ 0.500 2.60− 3.60 ≤ 0.400 ≤ 0.400 ≤ 0.300 93.6− 97.3
Table 1.2 – Composition chimique de la nuance d’aluminium AA5754-0, exprimée en pour-
centage massique.
Le magnésium, principal élément d’addition de cet alliage métallique (diagramme des phases
ﬁgure 1.10), a pour eﬀet d’améliorer les caractéristiques mécaniques de l’aluminium en modiﬁant
sa microstructure. Les qualités qui en découlent sont une excellente résistance à la corrosion
atmosphérique et marine, une résistance supérieure à la corrosion à températures élevées, une
résistance mécanique élevée, une bonne soudabilité (assemblage) et une bonne emboutissabilité.
Les valeurs expérimentales de résistance mécanique et d’allongement observées au cours de la
caractérisation en traction, de l’alliage d’aluminium AA5754-O étudié, sont du même ordre de
grandeur que les valeurs présentées dans le tableau 1.3.
3% Mg
Figure 1.10 – Diagramme des phases d’un alliage Al-Mg [Muraca and Whittick, 1972].
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État Rp 0.2 Rm Allongement
Écrouit (H) 170 à 250 MPa 220 à 305 MPa 3 à 8 %
Recuit (O) 80 à 100 MPa 190 à 240 MPa 12 à 18 %
Table 1.3 – Caractéristiques mécaniques de la nuance 5754 suivant diﬀérents états métal-
lurgiques (selon EN AW-5754 et EN 485-2).
Une tôle est un produit ﬁni généralement obtenu par laminage à froid. Cette opération de
laminage introduit une texture de déformation à la tôle dont le comportement mécanique s’en
retrouve aﬀecté par la modiﬁcation de la microstructure initiale suivant les diﬀérentes directions
de l’espace de la tôle par rapport à la direction de laminage (ﬁgure 1.12). Même après un recuit
de recristallisation, cette texture ne disparaît pas entièrement et une texture de recristallisation
typique se forme. Par diﬀraction des rayons X, Boogaard [Boogaard, 2002] a étudié la texture
de ce matériau dans le plan median d’une tôle et a observé une faible texture de type Cube.
Cette texture est symétrique suivant les directions de laminage, transverse et normale au plan
de la tôle et conduit, généralement, à un comportement mécanique orthotrope. Le but des essais
suivant est de caractériser cette anisotropie de comportement. La taille moyenne des grains de
cet alliage est de 20-30 µm (ﬁgure 1.11), ce qui est aussi en accord avec [Boogaard, 2002].













Figure 1.11 – Observation micrographique de la microstructure de l’alliage d’aluminium
AA5754-O étudié.
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1.3 Essais de traction simple
Pour un matériau laminé, trois axes othogonaux peuvent être déﬁnis : la direction de laminage
(RD, pour Rolling Direction), la direction transverse (TD, pour Tranverse Direction) et la
direction normale à la tôle (ND, pour Normal Direction). Un échantillon prélevé dans la tôle
possède donc une orientation dans le plan (RD,TD). L’angle α entre la direction de chargement
et RD est utilisé pour déﬁnir le système de coordonnées local (~x,~y,~z) de l’échantillon (ﬁgure
1.12). Les essais de traction ont été réalisés suivant diﬀérentes orientations du plan de la tôle
déﬁnies par les angles α : 0˚ (RD), 45˚ (DD, pour Diagonal Direction) et 90˚ (TD) de la
RD. Ces essais de traction simple ont été réalisés pour déterminer l’anisotropie du matériau à










Figure 1.12 – Échantillon de traction orienté à un angle α de la direction de laminage RD.
L’inﬂuence de la température sur le comportement mécanique de l’alliage d’aluminium,
AA5754-O, a été étudiée au laboratoire LIMATB. Dans cette section, les résultats de diﬀérents
types d’essais de traction uniaxiale sont présentés. Dans un premier temps, des essais classiques
réalisés sur une machine de traction hydraulique à température ambiante et pour plusieurs
orientations vis-à-vis de la direction de laminage sont décrits dans la section 1.3.1. Dans un
second temps, des essais de traction simple réalisés suivant plusieurs directions de chargement
et à diﬀérentes températures constantes entre 25 et 200 C˚, sur une machine de traction Gleeble
3500 avec une mesure optique de la déformation, sont présentés dans la section 1.3.2.
La composante de la déformation logarithmique εxx ainsi que la contrainte de Cauchy σxx
sont calculées à partir des données brutes des essais. La déformation logarithmique suivant la
direction de traction est déﬁnie par :
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 = ln(1 + ∆L
L0
) (1.1)










exp(εxx) en supposant que V = V0 (1.2)
où L0 et L sont les longueurs initiale et courante, ∆L est l’allongement, F est l’eﬀort de traction,
S0 et S sont les sections initiale et courante.
À noter que deux notations sont utilisées pour décrire la déformation logarithmique dans les
sections suivantes. En eﬀet, pour un niveau de déformation donné, εxx est une fonction de x
référant à la composante de déformation logarithmique locale suivant ~x, tandis que ε¯xx est une
constante égale à la moyenne de εxx dans la zone centrale de l’échantillon.
1.3.1 Essais de traction homogènes à température ambiante
Premièrement, des essais de traction classiques ont été réalisés à température ambiante.
Ces essais quasi-statiques ont été menés sur une machine de traction hydraulique Instron 4505
équipée d’une cellule de force de 50 kN. Les essais de traction monotones ont été réalisés à
0˚ , 45˚ et 90˚ de la direction de laminage. Les échantillons sont rectangulaires de dimensions
h=110 mm, l=20 mm et ep=1 mm, comme le présente la ﬁgure 1.13.a). Ces dimensions res-
pectent la condition L0 = 5,65
√









Figure 1.13 – a) Géométrie de l’éprouvette utilisée pour les essais classiques de traction uni-
axiale (L0 ≈ 25, l = 20 et Lc = 60 mm). b) Photographie d’un essai utilisant un extensomètre
biaxial pour la mesure simultanée des déformations longitudinale et transversale.
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Les bords libres ont été rectiﬁés aﬁn d’éliminer la zone écrouie induite par l’opération de dé-
coupe et ainsi augmenter la plage de déformation homogène. La vitesse de déformation imposée
est initialement de l’ordre de 2.10−3 s−1. Trois essais sont réalisés pour tester la reproductibilité
des résultats et l’un d’entre eux est retenu pour représenter le comportement. Les résultats
obtenus pour les trois orientations par rapport à la RD sont très proches, comme le montre
la ﬁgure 1.14. La composante ε¯xx de la déformation logarithmique est mesurée par un exten-
somètre (précision : ±0,15%, longueur utile : 12,5 mm) positionné dans la partie centrale de
l’éprouvette (cf. ﬁgure 1.13.b)). Ces résultats ont été confrontés à une mesure de déformation
obtenue par stéréo-corrélation d’image dans [Coër, 2009], qui a permis de conclure que les deux



























Logarithmic Strain ε¯xx [-]
Figure 1.14 – Courbes d’écrouissage en traction uniaxiale pour les orientations RD, DD et
TD, à température ambiante.
La nature oscillatoire des résultats contrainte/déformation, observée sur la ﬁgure 1.14, est
liée au vieillissement dynamique de l’alliage et provoquée par l’eﬀet PLC. Les essais ont été
menés jusqu’à la rupture, mais la striction s’est produite pour chaque essai en dehors de la
zone comprise entre les couteaux de l’extensomètre, ne permettant alors pas de mesurer la
déformation au delà de 0.18 et donnant l’impression que les essais sont interrompus alors que
cela n’est pas le cas.
1.3.2 Essais de traction en température
Pour étudier l’eﬀet de la température sur l’anisotropie du matériau, des essais de traction
supplémentaires ont été menés. Seulement, avec une machine d’essai conventionnelle, la mesure
de l’anisotropie en fonction de la température est diﬃcile à eﬀectuer car elle requiert une
mesure locale et simultanée des déformations longitudinales et transversales dans la zone utile
de l’échantillon au cours de l’essai. La température dans cette zone doit être aussi homogène
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et constante que possible, ce qui implique un contrôle précis de la température. Dans le but
de satisfaire ces conditions particulières, les essais de traction en température ont été eﬀectués
au LIMATB sur une machine d’essai Glebble 3500 (Dynamics System Inc., USA), dédiée à ce
type d’essai mécanique.
Il s’agit d’une machine de traction hydraulique (de cellule de force 50 kN) qui dispose d’un
système de chauﬀage par eﬀet Joule asservi en boucle fermée par un système de régulation
à grande vitesse, utilisant des thermocouples pour le contrôle de la température. Un courant
électrique 50 Hz AC traverse l’échantillon par l’intermédiaire de mors plats auto-serrants en
cuivre qui servent alors aussi d’électrodes. Cette technique de chauﬀage par eﬀet Joule permet
une montée en température beaucoup plus rapide qu’avec un four conventionnel, ainsi qu’un
contrôle précis de la température. La ﬁgure 1.15 présente un schéma de cet équipement ainsi
que les moyens vidéos mis en place pour mesurer les déformations (système ARAMIS) et la
température (caméra infrarouge), sur chacune des faces de l’éprouvette. La géométrie en haltère
de ces échantillons, déﬁnie dans [Coër et al., 2010] et présentée sur la ﬁgure 1.16, a directement
été usinée dans la tôle aﬁn d’éviter un possible écrouissage des bords libres de l’éprouvette.
La zone utile est rectangulaire de dimensions L0=40 mm, b=10 mm et ep=1 mm. La longueur
Lc, correspondant à la distance qui sépare les mors en début d’essai, est d’environ 80 mm. Un
thermocouple est serti au centre de l’échantillon (noyé dans un micro-perçage de 0,4 mm de
diamètre) aﬁn de pouvoir réguler la température. Pour autant, en raison d’un système de re-
froidissement par circulation d’eau au niveau des mâchoires contenant les mors, la température
est moins élevée aux deux extrémités de l’échantillon qu’en son centre. En utilisant plusieurs
thermocouples placés le long d’un échantillon, il a été observé une distribution symétrique de
la température, présentée sur la ﬁgure 1.17.a pour un essai à 200 C˚, par rapport au thermo-
couple central de régulation. Le champ de température réellement appliqué est alors de forme
parabolique le long de la direction de sollicitation, comme le montre l’interpolation polynomiale
appliquée aux points de mesure, et constant dans la direction tranverse. Ce proﬁl de tempéra-
ture a aussi été conﬁrmé par une mesure de champs de température, eﬀectuée avec la caméra
infrarouge. Ces essais ont permis de valider la symétrie du champ de température par rapport
au centre, tout au long de l’essai.
La forme de cette distribution de température a déjà été observée pour des éprouvettes
possédant d’autres géométries [Norris and Wilson, 1999]. Le centre de l’éprouvette, qui a été
choisi pour mesurer la déformation, est la région de la zone utile qui possède la température la
plus élevée mais également la plus homogène. La zone de mesure (measurement area) est déﬁnie
dans cette partie de l’éprouvette par un rectangle de 6×3 mm2 (ﬁgure 1.17.b)). Conformément
à la distribution de température observée ﬁgure 1.17.a), la variation de température dans cette
zone n’excède pas 0,4 C˚. Il est à noter que pour le reste de la campagne expérimentale, un seul
thermocouple, situé au centre de l’éprouvette, a été utilisé pour réguler la température, en son
milieu.
La mesure de la déformation a été réalisée par extensomètrie 3D sans contact, en utilisant le
système de mesure par corrélation d’images ARAMIS 4M (GOM, Germany). Celui-ci comporte
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1. Specimen with a random pattern
2. Copper grips
3. Video cameras of the 3D optical 
measurement system 
4. Thermocouple crimped in the 
center part of the specimen
5. Force applied to the specimen
6. Infrared camera
Figure 1.15 – Dispositifs mis en place lors des essais Gleeble. a) En vue de dessus, caméras du
système ARAMIS mesurant les déformations en surface supérieure de l’éprouvette. b) Principe
de l’essai et positionnement des instruments de mesure. c) En vue de face, enceinte d’essai
électro-mécanique de la Gleeble 3500 et position de la caméra infrarouge mesurant la tempéra-







Figure 1.16 – Géométrie de l’éprouvette de traction utilisée pour les essais Gleeble (L0 =
40 mm, b = 10 mm et Lc = 80 mm).
deux caméras vidéos 2048× 2048 pixels2 enregistrant le déplacement d’un mouchetis aléatoire
appliqué à la surface des éprouvettes (ﬁgure 1.15) et permet d’accéder aux champs de déforma-
tion et de déplacement de la totalité de la zone utile de l’échantillon. Le motif aléatoire, noir
et blanc, est réalisé avec une peinture à haute température en spray. Les déformations locales,
transverses et longitudinales, peuvent être obtenues en un point ou en moyennant les valeurs
sur une zone déﬁnie. La précision de cette mesure de déformation est de l’ordre de 10−4.
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Figure 1.17 – a) Proﬁl de répartition de la température le long de l’éprouvette (suivant ~x),
pour un essai réalisé à 200 C˚ et b) Champs de déformation longitudinale (εxx) observés aux
diﬀérentes températures étudiées. La position des diﬀérents thermocouples donnant l’allure du
proﬁl de température est indiquée par les losanges sur le champ de déformation mesuré à 200 C˚.
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Grâce à cette technique, la déformation locale dans la région centrale de l’éprouvette – où la
température est connue et controlée – est accessible, mais la déformation en chaque point de la
zone observée peut également être calculée. Par conséquent, même si cette possibilité n’a pas été
explorée dans ce travail, cette méthode permet potentiellement de mesurer la déformation pour
diﬀérentes valeurs de température au cours d’un essai unique, étant donné que la température
varie le long de l’échantillon, et donc de déterminer en fonction de la température plusieurs
courbes d’écrouissage pour un même essai.
Des essais monotones de traction uniaxiale ont été réalisés pour trois orientations par rapport
à la direction de laminage : 0˚ (RD), 45˚ (DD) et 90˚ (TD) et pour diﬀérentes valeurs de tem-
pératures : 25, 100, 150 et 200 C˚, à la vitesse de déformation v1 = 2.10−3 s−1. Les déformations
logarithmiques moyennes dans la direction longitudinale (ε¯xx) et dans la direction transverse
(ε¯yy), sont calculées dans la zone centrale du champ de déformation global de l’éprouvette en
réalisant la moyenne des déformations locales sur la zone de mesure (measurement area) déﬁnie
précédemment. Les déformations logarithmiques suivant l’épaisseur, ε¯zz, sont déduites en sup-
posant que la déformation plastique se produit sans changement de volume, soit V = V0. À
noter que la zone de mesure déﬁnie et indiquée sur la ﬁgure 1.17.b) varie en cours d’essai en
suivant la déformée de la surface de l’échantillon.
Les champs de déformation typiquement observés en fonction de la température sont présen-
tés sur la ﬁgure 1.17.b). On peut voir, sur cette ﬁgure, que la déformation est localisée sous
forme de bandes, caractéristiques de l’eﬀet PLC, à température ambiante et à 100 C˚. En re-
vanche, ces bandes ne sont plus observées à 150 et 200 C˚. Même si les bandes sont présentes
tout le long de la zone utile, on remarque qu’à 100 C˚, les bandes PLC sont surtout visibles au
niveau de la zone centrale car l’intensité de la déformation comprise dans les bandes à 100 C˚
est plus élevée que celle comprise dans les bandes à température ambiante. On notera, de plus,
à cette température de 100 C˚, que l’eﬀet PLC était accompagné d’une émission acoustique
prononcée, audible à l’oreille.
La ﬁgure 1.18 montre l’évolution de la contrainte de Cauchy en fonction de la déformation
ε¯xx d’un essai eﬀectué à 200 C˚ pour un échantillon prélevé suivant la TD. Sur cette ﬁgure,
les diﬀérents symboles indiquent les cinq niveaux de déformation étudiés par la suite. Les
distributions de εxx le long de ~x pour ces niveaux de déformation sont présentées sur la ﬁgure
1.19.a) et les cinq champs de déformation correspondants sont représentés sur la ﬁgure 1.19.b).
La ﬁgure 1.19.a) met en évidence les proﬁls de déformation εxx le long de ~x. On observe que
la déformation est hétérogène suivant ~x et concentrée dans la partie centrale de l’échantillon,
où la température est la plus élevée. Cette hétérogénéité est particulièrement élevée à la ﬁn de
l’essai car elle s’accentue avec la localisation de la déformation. Cependant, l’homogénéité de
εxx reste raisonnable sur la zone de mesure car, même pour le plus haut niveau de déformation
(ε¯xx = 24,6%), la variation de déformation sur la zone de mesure est inférieure à 0.01, soit
seulement 4% en terme relatif. Il est à noter que, pour les niveaux de déformation les plus élevés,
le trou dans lequel le thermocouple est serti, situé près de l’un des bords de la partie centrale de
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Figure 1.18 – Courbe contrainte de Cauchy σxx en fonction de la déformation logarithmique
ε¯xx pour un essai à 200 C˚ réalisé suivant la TD. Les diﬀérents symboles marquent les niveaux
de déformation étudiés sur les ﬁgures 1.19.a) et 1.19.b).
l’éprouvette, perturbe le champ de déformation dans cette zone (ﬁgure 1.19.b)). C’est pourquoi
la zone de mesure a été légèrement décalée de la zone où est serti le thermocouple, comme
présenté sur les ﬁgures 1.17.b) et 1.19.b), où le champ est moins aﬀecté par la concentration
des contraintes engendrées par le micro-perçage.
La ﬁgure 1.20 présente les courbes d’écrouissage obtenues en fonction de la température
pour les orientations RD, DD et TD. Quelle que soit la direction de prélèvement, de 100 à
200 C˚, la résistance à la traction (Rm) décroît avec la température (cf. ﬁgure 1.21), alors
que la déformation à la rupture augmente. Comme déjà observé par Boogaard et Abedrabbo
[Boogaard, 2002, Abedrabbo et al., 2007], dans cet intervalle de température, la limite d’élas-
ticité initiale change bien moins que la résistance à la traction. Cela indique que la dépendance
à la température doit être principalement attribuée à l’eﬀet du durcissement. Le phénomène
d’oscillations associé à l’eﬀet Portevin-Le Chatelier n’est observé que pour les températures
de 25 et 100 C˚, quelle que soit l’orientation de l’éprouvette. En d’autres termes, l’eﬀet PLC
se dissipe pour une température comprise entre 100 et 150 C˚, pour cette vitesse de déforma-
tion. Cette observation est en accord avec les mesures eﬀectuées par Boogaard [Boogaard, 2002]
et les champs de déformation présentés sur la ﬁgure 1.17.b), qui ne laissent entrevoir aucune
localisation de la plasticité sur le champ de déformation de l’échantillon déformé à 150 C˚.
En ce qui concerne l’anisotropie (ﬁgure 1.22) la position relative des courbes d’écrouissage
en fonction de la direction de prélèvement des éprouvettes reste la même quelle que soit la
température, les propriétés mécaniques suivant la RD étant systématiquement les plus élevées,
devant celles de la TD, elles-mêmes supérieures à la DD.
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Figure 1.19 – a) Évolution de la déformation logarithmique εxx le long de ~x et b) Champs de
déformation εxx observés dans la zone utile de l’éprouvette, pour les cinq niveaux de déformation
repérés sur la ﬁgure 1.18
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Figure 1.20 – Courbes d’écrouissage en traction simple en fonction de la température pour
un échantillon prélevé suivant : a) la direction de laminage (RD), b) la direction à 45˚ (DD) et
c) la direction transverse (TD).
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T [˚ C] RD DD TD
25 222.2 211.0 216.5
100 214.5 202.3 207.1
150 191.1 181.7 187.8































Figure 1.21 – Évolution de la résistance à la traction (Rm) en fonction de la température,














































































































Logarithmic Strain ε¯xx [-]
d)
200 C˚
Figure 1.22 – Courbes d’écrouissage en traction simple en fonction de la direction de prélève-
ment des éprouvettes, à diﬀérentes températures. a) à 25 C˚, b) à 100 C˚, c) à 150 C˚ et d) à
200 C˚.
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L’inﬂuence de la vitesse de déformation, à température ambiante et à 200 C˚, est mise en
évidence sur la ﬁgure 1.23. On observe, à température ambiante, une sensibilité négative à la
vitesse de déformation puisque la courbe à 5× v1 = 1.10−2 s−1 se trouve en dessous de celle à
v1 = 2.10−3 s−1, elle-même en dessous de la courbe à 0.2 × v1 = 4.10−4 s−1. La ﬁgure 1.23.a)
montre également que le phénomène d’oscillations associé à l’eﬀet Portevin-Le Chatelier est
présent à température ambiante quelle que soit la vitesse de déformation étudiée. En revanche,
la ﬁgure 1.23.b) montre que l’inﬂuence de la vitesse de déformation redevient classique à 200 C˚
avec une sensibilité positive à la vitesse de déformation. La présence d’oscillations sur les courbes
n’est plus observable pour les vitesses de déformation étudiées, ce qui laisse à penser que l’eﬀet
PLC n’existe plus pour cette gamme de température et de vitesses de déformation. Cette
observation a été conﬁrmée par la visualisation des champs de vitesses de déformation à 200 C˚
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Logarithmic Strain ε¯xx [-]
RD at 20 C˚
Figure 1.23 – Inﬂuence de la vitesse de déformation suivant la direction RD, a) à température
ambiante et b) à 200 C˚ (v1 = 2.10−3 s−1).
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1.3.3 Coeﬃcients d’anisotropie plastique
En mise en forme des tôles minces, l’anisotropie peut avoir une inﬂuence signiﬁcative sur
les déformations générées au cours de l’emboutissage et donc sur la réussite ﬁnale de la fa-
brication d’une pièce. L’anisotropie a par exemple une inﬂuence notable sur le rapport limite
d’emboutissage [Leu, 1998, Verma and Chandra, 2006].
Les coeﬃcients d’anisotropie plastique rα sont déﬁnis comme étant le rapport des déforma-
tions dans la largeur sur celles dans l’épaisseur et donnent une information sur l’écoulement
plastique du matériau [Danckert and Nielsen, 1998, Chamanfar and Mahmudi, 2005] . Ce rap-
port est calculé en faisant l’hypothèse de la conservation du volume au cours de la déformation
plastique (V = V0), qui permet d’écrire à partir de :




zz = 0 (1.3)
que :







−(ε¯ pxx + ε¯ pyy) (1.5)
où ε¯ pxx et ε¯
p
yy sont, respectivement, les déformations plastiques moyennes dans la direction
longitudinale et transverse à la direction de sollicitation α, comme indiqué sur la ﬁgure 1.12.
La déformation globale mesurée au cours des essais de traction tient compte de la partie élas-
tique de la déformation. Les coeﬃcients d’anisotropie rα, étant déterminés à partir de la partie
plastique de la déformation, il est nécessaire de connaître le module de Young E du matériau
aﬁn d’isoler la composante élastique de la déformation. Cependant, la précision de la mesure
optique n’étant que de 10−4, la mesure du module de Young s’est révélée peu précise. Bien que
le module de Young puisse varier, conformément aux résultats obtenus dans [Boogaard, 2002]
sur le même matériau, l’hypothèse d’une valeur constante du module de Young de E = 70 GPa
et d’un coeﬃcient de Poisson ν = 0,33 a été retenue pour toute la gamme de température
considérée. Par ailleurs, la faible sensibilité de la valeur rα au module de Young renforce cette
hypothèse puisqu’il a été observé, au cours des dépouillements, qu’une variation de 5 GPa
de E entraîne une variation à la troisième décimale de rα. Les composantes ε¯ pxx et ε¯
p
yy de la
déformation plastique sont alors données par les équations suivantes :
ε¯ pxx = ε¯xx − ε¯ exx = ε¯xx −
σxx
E




Les coeﬃcients d’anisotropie plastique sont ensuite déterminés par régression linéaire de
l’évolution de la déformation plastique dans la largeur en fonction de la déformation plastique
dans l’épaisseur, jusqu’à 0.15 de déformation longitudinale. La ﬁgure 1.24 montre l’évolution
de ces courbes suivant les trois orientations de prélèvement, pour une température de 150 C˚.
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Figure 1.24 – Calcul des coeﬃcients d’anisotropie pour les orientations RD, DD et TD à partir
des pentes des courbes ε¯ pyy = f (ε¯
p
zz) (exemple at 150˚C).
Les valeurs des coeﬃcients d’anisotropie plastique r0, r45 et r90, déterminés à partir des essais
de traction, pour l’ensemble des températures et des orientations considérées, sont regroupées
dans le tableau 1.4. Un coeﬃcient rα plus grand que 1 indique une bonne formabilité et une
bonne résistance à l’amincissement.
Les matériaux isotropes transverses et anisotropes sont souvent caractérisés par un coeﬃcient
d’anisotropie moyen aussi appelé coeﬃcient d’anisotropie normale, déﬁni par :
r¯ =
r0 + r90 + 2r45
4
(1.7)
Cette pondération prend en compte le fait que les directions à +45˚ et −45˚ sont normale-
ment symétriques. D’autre part, la tendance pour un godet cylindrique embouti à partir d’un
ﬂan circulaire de posséder une hauteur inégale dans la direction circonférentielle, du fait de
l’anisotropie planaire, est appelée eﬀet de corne. La sensibilité de ce phénomène est habituelle-
ment représentée par le coeﬃcient d’anisotropie planaire ∆r, déﬁni par :
∆r =
r0 + r90 − 2r45
2
(1.8)
On observe à travers la ﬁgure 1.25 et le tableau 1.4, que l’évolution des valeurs de r0, r45 et
r90, en fonction de la température, est relativement faible, suggérant que la formabilité de cet
alliage d’aluminium est améliorée à température élevée. En eﬀet, la variation de ∆r qui tend
vers zéro lorsque la température augmente, signiﬁe que l’eﬀet de corne sera moins prononcé lors
du procédé d’emboutissage.
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Les coeﬃcients d’anisotropie plastique moyens calculés dans la gamme de température
étudiée sont r¯0 = 0.65, r¯45 = 0.85 et r¯90 = 0.72 , avec une variation relative inférieure à
8%. Pour la RD et la TD, une légère diminution des coeﬃcients d’anisotropie est remarquée à


















Figure 1.25 – Évolution des coeﬃcients d’anisotropie plastique rα en fonction de la tempéra-
ture.
25 C˚ 100 C˚ 150 C˚ 200 C˚
r0 0.663 0.629 0.644 0.659
r45 0.860 0.847 0.845 0.837
r90 0.717 0.683 0.736 0.743
r¯ 0.775 0.751 0.767 0.769
∆r − 0.170 − 0.190 − 0.155 − 0.136
Table 1.4 – Coeﬃcients d’anisotropie plastique rα, d’anisotropie normale r¯ et d’anisotropie
planaire ∆r en fonction de la température.
Les coeﬃcients rα obtenus avec la mesure optique sur la machine Gleeble, à température
ambiante, sont cohérents avec ceux mesurés lors de la section 1.3.1, à cette même température,
sur la machine Instron par l’extensomètre bi-axial et ARAMIS. Ces résultats sont présentés
dans le tableau 1.5 et conﬁrment la reproductibilité des mesures à partir de diﬀérents moyens
de mesure expérimentaux.
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Table 1.5 – Comparaison des valeurs de rα en fonction du moyen de mesure de la déformation
pour les essais de traction de la section 1.3.1 réalisés à température ambiante.
1.4 Modules de Young en température par mesure
ultrasonore
Si le module de Young est un paramètre matériau qui a peu d’inﬂuence sur la détermina-
tion des coeﬃcients d’anisotropie plastique, il possède en revanche une forte incidence sur la
prédiction du retour élastique. Cela est d’autant plus vrai lors d’une mise en forme à tiède ou
à chaud puisque ce dernier évolue en fonction de la température. C’est pourquoi on s’intéresse,
dans cette partie, à caractériser son évolution en fonction de la température.
1.4.1 Principe de l’essai
L’essai utilisé pour déterminer les propriétés élastiques en fonction de la température con-
siste en un essai d’échographie ultrasonore en mode barre longue où l’échantillon est placé
dans un four. Cet échantillon a une forme de poutre de longueur L = 60 mm et de section
l = 2 × ep = 1 mm2. Le schéma de principe de cet essai est présenté sur la ﬁgure 1.26. Avec
cette technique, la source ultrasonore est placée en zone froide. Les ondes émises par un trans-
ducteur magnétostrictif se propagent dans l’échantillon par l’intermédiaire d’un guide d’onde
en alumine, l’échantillon étant collé au guide à l’aide d’un ciment alumineux. L’interface guide
échantillon et le fond de l’échantillon créent chacun un écho de réﬂexion, qui permettent, par
la mesure du temps de vol de l’onde (τ) entre ceux-ci, de calculer le module de Young par la
formule E = ρ (2 L/τ)2 avec ρ la masse volumique et L la longueur de l’échantillon. Ces essais
ont été réalisés au GEMH-ENSCI de Limoges par Marc Huger et Nicolas Tessier Doyen.
Les essais ont été eﬀectués sous air avec une cinétique de chauﬀe de 5 C˚ par seconde jusqu’à
la température de 300 C˚, suivi d’un maintien de 18 minutes, avant un refroidissement à l’air
utilisant la même cinétique. Le cycle thermique appliqué au cours de cet essai est présenté ﬁgure
1.27. Le changement de pente de la courbe de refroidissement observée à partir de 100 minutes
est provoquée par l’inertie thermique du four.
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Figure 1.26 – Schéma de principe du dispositif de mesure du module de Young en fonction de























Figure 1.27 – Cycle thermique appliqué aux échantillons au cours de la caractérisation du
module de Young en fonction de la température.
1.4.2 Analyse des résultats
La ﬁgure 1.28 présente les résultats de l’évolution du module de Young suivant les orientations
RD, DD et TD en fonction de la température. On observe sur cette ﬁgure que, quelle que soit
la direction de prélèvement, les modules d’élasticité décroissent linéairement en fonction de la
température. L’évolution expérimentale des modules est représentée par des symboles creux
quand la température augmente et par des symboles pleins lors des phases de refroidisssement.
Les régressions linéaires eﬀectuées sur les nuages de points obtenus lors de la chauﬀe et du
refroidissement sont représentées par des lignes continues (ﬁgure 1.28.a)). Ces trois régressions
sont comprises dans une bande de ±2 GPa (représentée par les barres d’erreur) d’une régression
globale moyenne eﬀectuée sur le nuage de points des trois orientations (ﬁgure 1.28.b)). Même
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si on observe une légère anisotropie du module de Young pour les diﬀérentes directions de
prélèvement des éprouvettes, celui-ci peut raisonnablement être considéré isotrope pour les
simulations numériques, de valeur moyenne 68 GPa à température ambiante et 56 GPa à


































































Figure 1.28 – Évolutions des modules de Young pour les orientations RD, DD et TD en
fonction de la température. a) Régressions linéaires des nuages de points expérimentaux pour
chaque orientation et b) Régression moyenne globale.
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1.5 Essais de cisaillement
1.5.1 Conditions d’essai et protocole expérimental
Les essais de cisaillement ont été réalisés au laboratoire du département de Engenharia
Mecânica de l’Université d’Aveiro au Portugal. Le dispositif de cisaillement utilisé (ﬁgure 1.29),
basé sur la conception de [Gracio et al., 2004, Yoon et al., 2005], permet, de par sa compacité,
de réaliser des essais en température au sein d’une enceinte thermique [Coër et al., 2010]. Celui-
ci est monté sur une machine de traction électromécanique Shimadzu AG-50kNG pilotée en
déplacement (machine dure). Ce dispositif de cisaillement, illustré sur la ﬁgure 1.29, se compose
de deux parties, l’une mobile et l’autre ﬁxe. L’échantillon serré par des machoires vissées sur
le dispositif se retrouve pincé de part et d’autre de sa zone utile entre la partie ﬁxe et la
partie mobile. L’eﬀort de traction appliqué ensuite à la partie mobile a pour eﬀet d’appliquer
une sollicitation de cisaillement à l’éprouvette. De manière similaire aux essais de traction, les
essais de cisaillement simple sont réalisés pour quatre valeurs de températures : 25, 100, 150
et 200 C˚. Le dispositif et l’échantillon sont placés dans le four pendant la chauﬀe. Le contrôle
de la température est eﬀectué par trois thermocouples, dont un est ﬁxé sur l’échantillon, un
second sur la partie mobile du dispositif et enﬁn un dernier libre dans l’enceinte. Une première
étape consiste à placer l’éprouvette dans le dispositif quand le thermocouple des outils indique
la température de consigne à 10 C˚ près. Une fois l’échantillon positionné et serré, une deuxième
étape de mise en température est nécessaire. Enﬁn, une fois que tous les thermocouples présents
dans l’enceinte thermique indiquent une température identique à 1 C˚ près de la température
de consigne, un temps d’attente de 10 minutes est respecté puis l’essai est lancé.
Les éprouvettes sont initialement rectangulaires de dimensions 60 × 15 mm2 et d’épaisseur
ep = 1 mm (ﬁgure 1.30). Les mors sont vissés sur les parties ﬁxe et mobile avec un couple de
150 Nm par vis. Avec ce dispositif, la zone utile située entre le mors mobile et le mors ﬁxe a





où F correspond à l’eﬀort de cisaillement [Thuillier and Manach, 2009], L et ep étant respec-
tivement la longueur et l’épaisseur de l’échantillon.
La mesure de la déformation de cisaillement est obtenue en utilisant un système de stéréo-
corrélation d’images (ARAMIS 5M, GOM). Pour cela, deux caméras vidéos (8-bit de niveau de
gris, pour une résolution de 2050× 2448 pixels à 15Hz maximum) enregistrent le déplacement
d’un mouchetis aléatoire noir sur fond blanc, peint à la surface des échantillons avec des bombes
de peinture. La totalité de la zone utile de l’échantillon est observable par les caméras : le
nombre de fenêtres de corrélation juxtaposées sur cette zone, qui correspond à la taille de
la grille virtuelle utilisée, est de 3 à 4 dans la largeur par 79 dans la longueur. La taille des
fenêtres de corrélation est 14× 14 pixels2 correspondant à une valeur d’échelle de l’ordre de 15
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Figure 1.29 – Dispositif de cisaillement de l’Université d’Aveiro (Portugal). a) Photographie
du dispositif, b) Schéma du dispositif, et c) Dispositif de corrélation d’image ARAMIS réalisant
l’acquisition à travers la vitre du four au cours d’un essai en température.
à 18 pixels/mm. La mesure est réalisée avec une taille de pas de 7 pixels correspondant à un
recouvrement de 50%.
Grâce au grand ratio longueur sur largeur (L/h) utilisé, le champ de déformation de cisaille-
ment calculé par le système de corrélation, γloc, est quasi homogène sur toute la zone utile de
l’échantillon. Cependant, des eﬀets de bords inévitables sont observés près des bord libres de la
zone utile, dûs à la distribution des contraintes sur les bords (voir ﬁgure 1.40). La déformation
de cisaillement γav est mesurée comme étant la moyenne de γloc dans la partie homogène du
champ de déformation de cisaillement (nommée « average zone » sur la ﬁgure 1.40), c’est-à-dire
en retirant les valeurs mesurées près des bords libres. Cette zone et sa longueur a = 48 mm
sont indiquées sur les ﬁgures 1.40 à 1.46. La précision de cette mesure est de l’ordre de 10−4. La
vitesse de déformation de cisaillement γ˙loc est calculée par le système de corrélation d’images
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Figure 1.30 – a) Géométrie des éprouvettes de cisaillement (L = 60 mm, l = 15 mm, h ≈ 3 mm
et ep=1 mm) et b) Photographie d’une éprouvette de cisaillement déformée mettant en évidence
l’évolution de la géométrie et l’intégrité du mouchetis après essai.
comme étant la diﬀérence entre les valeurs de γloc pour deux images consécutives divisées par
l’incrément de temps qui les sépare. Pour un matériau ne présentant pas d’instabilités plas-
tiques, il a été vériﬁé que le champ de vitesse de déformation en cisaillement restait homogène
au cours de l’essai.
1.5.2 Essais de cisaillement monotones
Les essais monotones de cisaillement simple ont été réalisés à diﬀérentes températures (25,
100, 150 et 200 C˚) pour une vitesse de déformation de cisaillement de γ˙av = 1,2.10−3 s−1 (v1),
puis pour diﬀérentes vitesses de déplacement de traverse (voir tableau 1.6) aux températures
de 25 et 150 C˚ et enﬁn, selon plusieurs orientations dans le plan de la tôle pour la température
ambiante, aﬁn d’observer l’eﬀet de l’anisotropie sur les résultats. Lorsque l’inﬂuence de la
direction de prélèvement des échantillons n’est pas étudiée, la direction de laminage est alignée
avec la direction de cisaillement. Ces essais monotones ont tous été menés jusqu’à un niveau
de déformation maximum de γav = 0.8. Au vu de la très bonne reproductibilité des courbes
d’écrouissage, pour chaque température, chaque essai n’a été reproduit que deux fois.
Dans un premier temps, des essais de cisaillement simple à température ambiante ont été
eﬀectués suivant les orientations RD, DD et TD. Ceux-ci, présentés sur la ﬁgure 1.31 et réalisés
à vitesse v1, montrent que les courbes d’écrouissage présentent une anisotropie en cisaillement
marquée par un niveau de contrainte supérieur pour la direction DD. Les essais dans les di-
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Essai Vitesse de traverse Acquisition γ˙av
v1 0.36 mm/min 0.5 image/s 1.2× 10−3 s−1
v10 3.6 mm/min 5 images/s 1.2× 10−2 s−1
v100 36 mm/min 15 images/s 1.25× 10−1 s−1
Table 1.6 – Conditions expérimentales des essais de cisaillement monotone et vitesse de dé-
formation de cisaillement mesurée γ˙av avec le système de corrélation.
rections RD et TD donnent quant à eux une réponse mécanique superposée jusqu’à 0.3 en
déformation de cisaillement, ce qui est en accord avec la symétrie de comportement induite par
l’orthotropie du matériau [Rauch, 1998]. Au delà, la courbe de la direction RD tend vers celle de
la direction DD. On observe également, sur cette ﬁgure, un plateau de contrainte marquant la
transition élastique/plastique et la présence d’oscillations pour les trois orientations testées in-
diquant l’existence des eﬀets Piobert-Lüders et Portevin-Le Chatelier, à température ambiante
et vitesse v1, quelle que soit l’orientation de l’éprouvette. Ces oscillations sont présentes depuis
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25 C˚
Figure 1.31 – Courbes contrainte/déformation en cisaillement simple, à température ambiante
et à vitesse v1, en fonction de l’orientation dans le plan de la tôle.
La ﬁgure 1.32 et le tableau 1.7 montrent, à température ambiante, l’inﬂuence de la
vitesse de déformation sur la réponse en cisaillement suivant la RD. Comme il a été ob-
servé au cours des essais de traction et dans la littérature [Boogaard, 2002, Picu et al., 2005,
Toros and Ozturk, 2010, Ozturk et al., 2011], les courbes d’écrouissage présentent une sensibi-
lité négative à la vitesse de déformation à température ambiante. Les courbes présentent aussi,
pour chaque vitesse, un plateau de contrainte marquant la transition élastique/plastique ainsi
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que des serrations dues à l’eﬀet PLC. On observe d’autre part une légère diminution de la limite




























Shear Strain γ [-]
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25 C˚
Figure 1.32 – Courbes contrainte/déformation en cisaillement simple, à température ambiante,
en fonction de la vitesse de déformation (vitesses de sollicitation v1, v10 et v100), pour des
échantillons prélevés suivant la direction de laminage.




Table 1.7 – Limites élastiques τe et contraintes maximales τm en cisaillement simple, mesurées
respectivement à 0.005 (dans le plateau de Piobert-Lüders) et à 0.8, en fonction de la vitesse
de déformation, à 25 C˚.
La ﬁgure 1.33 présente, pour la vitesse v1, l’inﬂuence de la température sur l’écrouissage
en cisaillement. Tout d’abord, la limite d’élasticité en cisaillement à 25 C˚ est inférieure de
14 et 10 MPa aux limites d’élasticité respectivement observées à 100 et 150 C˚ (cf. tableau
1.8). Puis, les courbes de la ﬁgure 1.33 montrent clairement que la contrainte de cisaillement
maximale decroît de manière signiﬁcative en augmentant la température. D’autre part, on
observe aussi une évolution non classique de l’adoucissement de la contrainte en fonction de
la température. Ainsi, la courbe d’écrouissage à 100 C˚ est supérieure à celle obtenue à 25 C˚
jusqu’à une déformation de cisaillement de l’ordre de 0,3. À partir de ce niveau de déformation,
des serrations apparaissent sur la courbe à 100 C˚ indiquant qu’au delà d’une déformation
critique en cisaillement (γc ≃ 0.3), l’eﬀet PLC se manifeste pour cette température. En calculant
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une valeur de déformation critique équivalente εéqc , selon le critère de von Mises, on obtient
εéqc = γc/
√
3 = 0.17, ce qui est en accord avec la déformation critique indiquée sur la ﬁgure 1.5,
obtenue par Balik et al. [Balík et al., 2000] par le biais d’essais de traction, pour des conditions
similaires de température (100 C˚) et de vitesse de déformation (10−3 s−1). À cette température
de 100 C˚, depuis le déclenchement de l’eﬀet PLC jusqu’à la ﬁn de l’essai, les serrations sont
accompagnées d’une manifestation acoustique audible, résonnant dans l’enceinte thermique.
Cette manifestation est plus marquée à l’apparition de l’eﬀet PLC et diminue d’intensité avec
la déformation, de manière analogue à l’amplitude des oscillations observées sur la courbe
d’écrouissage. L’augmentation de l’amplitude des serrations à 100 C˚, en comparaison de celle
observée à température ambiante, est en accord avec les résultats de Fu et al. [Fu et al., 2011]
obtenus sur un alliage Al-Mg 5456, testé à diﬀérentes températures en traction uniaxiale. Ces
derniers ont ainsi montré que la déformation critique d’apparition de l’eﬀet PLC ainsi que
l’amplitude des serrations augmentaient avec la température. Cette observation est due au fait
que la concentration et la diﬀusivité des atomes de magnésium dans la matrice (Al) augmentent
tout deux avec l’élévation de la température. Ces contributions tendent à augmenter la force
d’ancrage des dislocations par les atomes de soluté (Mg) et donc par conséquent l’amplitude
des serrations lors du désancrage. En plus de ces particularités, la courbe d’écrouissage à 100 C˚
présente une évolution complexe. En eﬀet, entre 0.3 et 0.4, les courbes de 25 C˚ et 100 C˚ se
croisent. Au delà d’une déformation de 0.4, la courbe à 100 C˚ – qui présente l’eﬀet PLC au même
titre que l’essai à température ambiante – devient inférieure à la courbe à 25 C˚. L’écart entre
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v1
Figure 1.33 – Courbes contrainte/déformation en cisaillement simple, en fonction de la tem-
pérature et à vitesse v1, pour des échantillons sollicités suivant la direction de laminage.
À partir de 150 C˚, pour la vitesse v1, les serrations ne sont plus observées, ce qui laisse à
penser que l’eﬀet PLC disparaît au delà de cette température, pour cette vitesse de déforma-
tion. Les serrations dues à l’eﬀet PLC ne sont donc présentes, en cisaillement, que pour les
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Température τe [MPa] τm [MPa]
25 C˚ 67.1 162.7
100 C˚ 81.0 157.5
150 C˚ 77.5 132.8
200 C˚ 59.0 93.75
Table 1.8 – Limites élastiques τe et contraintes maximales τm en cisaillement simple, mesurées
à 0.005 et 0.8, en fonction de la température à la vitesse v1.
températures de 25 et 100 C˚. Si l’on ne prend pas en compte la présence de l’eﬀet PLC pour
analyser les résultats, il apparaît sur la ﬁgure 1.33 que jusqu’à une déformation de cisaillement
de 0.3 (en mettant donc de coté l’essai à 25 C˚) l’ordonnancement des courbes est classique de
100 à 200 C˚. De même, à partir d’une déformation de cisaillement de 0.4 et en ne considérant
que les essais présentant l’eﬀet PLC, on observe un eﬀet adoucissant classique sur la contrainte
en fonction de la température.
Il semble donc que l’ordonnancement singulier des courbes d’écrouissage, observé en fonction
de la température, ait pour origine l’eﬀet PLC. En s’intéressant plus particulièrement à l’essai à
100 C˚, l’eﬀet PLC semble induire un adoucissement de la contrainte lorsque celui-ci est présent.
Inversement, en le comparant à l’essai à 25 C˚ jusqu’à une déformation de 0.3, si la température
augmente et que dans le même temps le phénomène n’est pas activé, on observe un durcisse-
ment. Cette observation qui n’est pas classique, peut laisser supposer que l’augmentation de la
température entraîne une augmentation de la contrainte de déblocage des dislocations ancrées,
la température permettant alors une plus grande mobilité des atomes de magnésium dans le
réseau et donc une immobilisation des dislocations par un plus grand nombre d’atomes. Lorsque
cette contrainte de déblocage des dislocations est atteinte, l’eﬀet PLC se déclenche.
Par ailleurs, l’eﬀet PLC étant présent depuis le début de l’essai à 25 C˚, il apparait que la
diminution de la limite d’élasticité à cette température par rapport aux températures de 100
et 150 C˚, semble être dans le cas du cisaillement un indicateur de la présence de l’eﬀet PLC.
La baisse de la limite d’élasticité enregistrée à 200 C˚ peut, quant à elle, s’expliquer par l’eﬀet
de la température sur la viscosité du matériau.
Finalement, pour une température de 150 C˚, l’inﬂuence de la vitesse de déformation a été
testée. On remarque alors, sur la ﬁgure 1.34, que l’évolution des courbes contrainte/déformation
de cisaillement est également non classique en fonction de la vitesse de déformation. En eﬀet, de
la même manière que les courbes de la ﬁgure 1.33 se croisent en fonction de la température, les
courbes de la ﬁgure 1.34 se croisent aussi en fonction de la vitesse de déformation. La courbe
d’écrouissage à la vitesse v1 sature plus vite que pour les deux autres vitesses et la limite
d’élasticité à v1 est supérieure d’au moins 15 MPa à celles des vitesses v10 et v100 (cf. tableau
1.9). En se basant sur l’analyse de la ﬁgure 1.33 et en faisant l’analogie entre une augmentation
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de la vitesse de déformation et une diminution de la température, il apparait que l’eﬀet PLC est
à l’origine de ce comportement singulier puisqu’à la vitesse v1 et à 150 C˚ l’eﬀet PLC n’est pas
présent. De plus, à la vitesse v1, la limite d’élasticité à 150 C˚, quasi indentique à celle observée
à 100 C˚, semble conforter cette idée (cf. ﬁgure 1.33, où il est certain qu’à 100 C˚ l’eﬀet PLC est
inexistant au début de l’essai). Il apparait donc en observant la ﬁgure 1.34 que l’eﬀet PLC induit
une forte diminution de la limite d’élasticité. Ainsi, étant donné que les limites d’élasticité à
v10 et v100 sont inférieures à celle observée à v1 et bien qu’il n’y ait pas d’oscillations sur les
courbes, l’eﬀet PLC semble être présent pour les deux vitesses v10 et v100. Cette hypothèse sera
conﬁrmée, dans la suite, par l’analyse des champs de vitesse de déformation à 150 C˚, pour les
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Figure 1.34 – Courbes contrainte/déformation en cisaillement simple à 150 C˚ en fonction de
la vitesse de déformation, pour des échantillons sollicités suivant la direction de laminage.




Table 1.9 – Limites élastiques τe et contraintes maximales τm en cisaillement simple, mesurées
à 0.005 et 0.8, en fonction de la vitesse de déformation, à 150 C˚.
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1.5.3 Essais de cisaillement cycliques
Les essais de cisaillement cycliques ont été eﬀectués suivant la direction de laminage, pour
la vitesse de déformation v1 (γ˙av = 1,2.10−3 s−1) et pour les quatre températures étudiées. Ces
essais permettent de caractériser le comportement du matériau pour un chargement inversé
et ainsi de mettre en évidence un éventuel eﬀet Bauschinger. Pour cela, les éprouvettes ont
été sollicitées jusqu’à trois niveaux de prédéformation : 0.2, 0.4 et 0.6, avant inversion de la
direction de sollicitation. Les résultats de ces essais sont superposés à un essai monotone réalisé
à la même température. Les courbes obtenues sont présentées sur la ﬁgure 1.35 et montrent
l’inﬂuence de la température sur l’écrouissage du matériau. On observe que l’eﬀet PLC se
manisteste pour les températures de 25 et 100 C˚ pour tous les niveaux de prédéformation
étudiés et que les courbes révèlent aussi, à toutes les température et pour tous les niveaux
de prédéformation, une stagnation de l’écrouissage marquée par des plateaux en contrainte à
l’inversion du chargement, avant une reprise de l’écrouissage. Ces paliers augmentent d’ailleurs















































































































Shear Strain γ [-]
200 C˚
Figure 1.35 – Courbes contrainte/déformation de cisaillement cyclique à température am-
biante pour trois niveaux de déformation avant inversion. Les échantillons sont sollicités dans
la RD.
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Cette observation est originale pour les alliages d’aluminium mais plus courante dans le
cas des aciers. Cependant, Davenport et Higginson [Davenport and Higginson, 2000] ont déjà
rapporté ce phénomène de stagnation de la contrainte, après inversion du chargement, pour
des essais de torsion sur des alliages d’aluminium Al-1%Mg et Al-2%Mg. Ils expliquent que ce
phénomène est causé par l’inﬂuence des grandes déformations et des déformations inversées car
les alliages d’aluminium présentent une forte énergie de faute d’empilement ce qui rend plus
facile la remontée des dislocations. D’après leurs observations, la forêt d’enchevêtrements des
dislocations se développe pour de grands niveaux de déformation dans une structure de micro-
bandes. Ces micro-bandes sont plus stables au cours d’un chargement inversé et celles-ci ne
se démêlent pas. Au contraire, ils suggèrent que ces micro-bandes agissent comme des canaux
favorisant le mouvement des dislocations, qui inversent simplement le sens de leur marche, à
l’inversion de la déformation.
Sur un alliage d’aluminium AA1050-O, Rauch et al. [Rauch et al., 2002] observent égale-
ment un plateau de stagnation de la contrainte au cours d’essais de cisaillement inversés. Dans
cet article, ces derniers comparent l’inﬂuence d’un chargement inversé en cisaillement sim-
ple entre un alliage AA1050-O (à durcissement par écrouissage) et un alliage AA6022-T4 (à
durcissement structural). Ils montrent que seule la nuance AA1050-O présente un plateau de
stagnation de la contrainte à l’inversion, caractérisé par une diminution du taux d’écrouis-
sage. Selon eux, la présence de points d’inﬂexion sur la courbe signiﬁe que deux mécanismes
physiques sont en compétition quand l’échantillon est sollicité de nouveau après l’inversion, le
premier étant adoucissant et le second durcissant. Ils montrent alors par l’observation de clichés
micrographiques (MET), que le changement structurel lié à ce phénomène de stagnation cor-
respond à la dissolution de la structure pré-éxistante, gouvernée par une annihilation intensive
des dislocations générées lors du premier chargement. Par la suite, la densité de nouvelles dis-
locations activées continue d’augmenter au sein du matériau, ce qui permet à l’écrouissage de
reprendre pour de plus grands niveaux de déformation. En revanche, pour l’alliage AA6022-T4,
le taux d’écrouissage diminue continument après rechargement et le phénomène de stagnation
décrit précédemment n’apparaît pas. Les auteurs justiﬁent alors cette diﬀérence par le fait que
la mobilité des dislocations est entravée par la présence élevée de solutés et de précipités qui ne
permet pas de former, au cours du premier trajet de déformation, une structure de déformation
induisant le phénomène de stagnation transitoire à l’inversion.
Pour mettre en évidence plus facilement un éventuel eﬀet Bauschinger, il est parfois d’usage
de renverser la courbe obtenue après inversion en traçant la valeur absolue de la contrainte
en fonction de la déformation cumulée. Les ﬁgures 1.36 et 1.37 présentent ce type de résultat
pour les quatres température de l’étude. On observe alors, qu’en plus de présenter des paliers
de contrainte, les courbes d’inversion de charge croisent les courbes monotones pour de grands
niveaux de déformation.
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Cumulated Shear Strain γ [-]
Figure 1.36 – Courbes contrainte/déformation en cisaillement cyclique à 25 et 100 C˚ comparés
à l’essai monotone réalisé à la même température, pour les trois niveaux de déformation avant
inversion.
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Cumulated Shear Strain γ [-]
Figure 1.37 – Courbes contrainte/déformation en cisaillement cyclique à 150 et 200 C˚ com-
parés à l’essai monotone réalisé à la même température, pour les trois niveaux de déformation
avant inversion.
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Cette observation a également été faite par Rauch et al. [Rauch et al., 2007] sur un alliage
d’aluminium AA1050-O ainsi que sur un alliage AA6022-T4. Ces derniers observent aussi un
plateau de stagnation de la contrainte à l’inversion mais seulement pour l’alliage d’aluminium
AA1050-O et avant que les courbes ne se croisent (cf. ﬁgure 1.38.a)), comme énoncé précédem-
ment [Rauch et al., 2002]. Les auteurs qualiﬁent alors ce comportement, singulier et peu com-
mun pour des alliages d’aluminium, comme étant la cause d’une évolution microstructurale et
texturale induite par la déformation. Ils montrent, d’une part, que ces phénomènes dépendent
du matériau puisque seul l’alliage AA1050-O présente le plateau de stagnation et d’autre part,
de la direction de sollicitation puisqu’ils n’observent pas de croisement des courbes directes et
inversées pour la direction à 45˚ de la direction de laminage alors que ce phénomène ce produit
pour la RD, et ce pour les deux alliages d’aluminium. Ils expliquent cette dernière observation
par une évolution du coeﬃcient de Taylor (M, cste ∼ 3) qui décroît pour la RD et croît pour
la direction à 45˚ pour un chargement monotone, ces évolutions étant causées par des rotations
cristallographiques. À l’inversion de la direction de cisaillement, les rotations cristallographiques
s’inversent également et en conséquence, ils établissent que les évolutions du coeﬃcient de Tay-
lor devraient aussi être inversées (cf. ﬁgure 1.38.c)). Cela signiﬁe que pour l’essai réalisé suivant
la RD, le coeﬃcient de Taylor est attendu à augmenter lors de la recharge dans la direction op-
posée alors qu’il était décroissant pour un essai monotone, rendant ainsi possible le croisement
des courbes. Ils valident par ailleurs cette hypothèse, en proposant un modèle de comportement



































































Calculated for shear along RD
Fitted for shear along RD
Expected evolution for reversed test along RD
Calculated for shear at 45˚ from RD
Fitted for shear at 45˚ from RD
Expected evolution for reversed test at 45˚ from RD
c)a) b)
Figure 1.38 – Courbes directes et inverses de cisaillement simple pour les alliage AA1050-O
et AA6022-T4 (a,b) et évolution du coeﬃcient de Taylor M avec la déformation, pour un
aluminium (c) [Rauch et al., 2007].
Les explications données par Rauch et al. [Rauch et al., 2002, Rauch et al., 2007], pour l’al-
liage AA1050-O, sont totalement applicables à l’alliage AA5754-O de cet étude, puisqu’il s’agit
également d’un alliage d’aluminium (recuit) à durcissement par écrouissage. Les phénomènes
physiques qui gouvernent les observations précitées doivent donc être les mêmes que pour l’al-
liage AA1050-O et par conséquent les explications analogues. Cela signiﬁe donc que les plateaux
de stagnation de la contrainte, observés aux diﬀérentes inversions de chargement (cf. ﬁgure 1.36
et 1.37), s’expliquent par le fait que l’alliage AA5754-O ne possèdera pas une forte densité de
solutés et de précipités pouvant entraver la mobilité des dislocations au cours de la déformation
inverse, comme cela était le cas pour l’alliage à durcissement structural (AA6022-T4). De plus,
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tous les essais cycliques, menés sur l’alliage AA5754-O, ont été réalisés suivant la direction de
laminage. Le croisement des courbes d’écrouissage inverses et directes peut donc aussi s’expli-
quer par l’évolution du coeﬃcient de Taylor, qui s’inverse lorsque la direction de cisaillement
change de sens.
On remarquera d’autre part, sur les ﬁgures 1.36 et 1.37, que l’eﬀet Bauschinger est faible
pour des inversions réalisées à 0.2 de déformation de cisaillement et devient quasi inexistant à
partir d’une déformation de 0.4 avant inversion et ce pour toutes les températures de l’étude.
Enﬁn, la ﬁgure 1.39 présente, pour toutes les températures étudiées, l’inﬂuence du premier
trajet de déformation en cisaillement. L’évolution de l’écrouissage obtenue après inversion de la
charge est comparée à la courbe observée pour un essai monotone. On observe que l’ensemble
des résultats obtenus après inversion convergent vers une évolution identique de l’écrouissage
qui n’est pas celle du résultat de l’essai monotone. La longueur du plateau, présentant une
stagnation de l’écrouissage avant sa reprise, est bien une fonction de la valeur de prédéformation
atteinte avant inversion. D’autre part, on observe qu’à 25 C˚ l’eﬀet PLC reprend dès l’inversion
de la charge, c’est-à-dire pour une déformation critique très faible voire inexistante. En revanche,
pour les essais inversés à 100 C˚, deux hypothèses sont envisageables :
• soit l’eﬀet PLC est déclenché à partir d’une déformation critique qui est fonction de la
prédéformation et cette déformation critique décroît avec l’intensité de la prédéformation
atteinte au cours du premier chargement,
• soit cette valeur de déformation critique est gouvernée par la contrainte puisque toutes
les reprises de l’eﬀet PLC à la recharge, ainsi que la valeur observée sur l’essai monotone
à la charge, ont eu lieu pour une valeur de contrainte de cisaillement de 153 ±1 MPa. On
serait alors dans le cas d’une contrainte critique de déclenchement de l’eﬀet PLC plutôt
que dans celui d’une valeur de déformation critique.
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200 C˚
Figure 1.39 – Inﬂuence de la prédéformation sur les courbes contrainte/déformation en ci-
saillement cyclique, par comparaison des résultats des inversions à un essai monotone, aux
quatre températures 25, 100, 150 et 200 C˚ et pour les trois niveaux de déformation 0.2 , 0.4
et 0.6 avant inversion.
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1.5.4 Observation des phénomènes d’instabilité plastique
en cisaillement
On s’intéresse plus particulièrement, dans cette section, aux instabilités de déformation plas-
tique observées aux cours des essais de cisaillement. Une partie de ces résultats a été publiée
dans [Coër et al., 2013].
Les courbes contrainte/déformation de cisaillement, présentées sur la ﬁgure 1.40, sont
obtenues en considérant systématiquement la plus grande quantité d’information disponible.
Cela signiﬁe que pour la vitesse v1, à cause de la faible fréquence d’acquisition utilisée lors de
la corrélation d’image, les résultats sont à la fois construits avec les signaux de la cellule de
force et ceux du système de corrélation. Pour les vitesses de déformation plus élevées, seuls les
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Figure 1.40 – Courbes contrainte/déformation en cisaillement pour les vitesses de déformation
v1, v10 et v100. Les rectangles indiquent les régions d’étude correspondant aux ﬁgures 1.41, 1.45,
1.46. Une représentation schématique de la distribution des contraintes σn le long des bords
pincés, mettant en évidence les coins en état de traction (t) et de compression (c), est insérée
dans la ﬁgure [Coër et al., 2013].
La ﬁgure 1.40 présente, à température ambiante, l’inﬂuence de la vitesse de déformation en
cisaillement suivant la direction de laminage. Trois diﬀérentes régions (1, 2 et 3) sont mises
en évidence sur les courbes de déformation, au vu de leur pertinence pour l’observation des
phénomènes de Piobert-Lüders et Portevin-Le Chatelier, présentés en détail sur les ﬁgures 1.41
à 1.46.
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L’eﬀet Piobert-Lüders
Le phénomène de Piobert-Lüders a été observé pour toutes les vitesses de déformations
étudiées. La ﬁgure 1.41 présente plusieurs images observées dans le plateau de Piobert-Lüders
pour l’essai v10 (région 1). Le suivi en temps sur la courbe d’écrouissage montre que, comme
en traction, la propagation de la bande se traduit par un plateau en contrainte lors de la
transition élastique/plastique (le lissage du plateau est induit par l’utilisation de γav). Pour
t ≤ 11.4 s, chacun des champs γ˙loc et γloc reste uniforme et il n’y a pas de déformation plastique.
Pour t > 11.4 s, la propagation d’une bande est clairement observée, particulièrement sur
le champ de vitesse de déformation γ˙loc, conduisant à un champ de déformation qui devient
légèrement hétérogène. Enﬁn, quand t > 12.4 s, le champ de vitesse de déformation redevient
homogène, indiquant la ﬁn de la propagation de la bande ayant conduit à une augmentation
de la déformation locale de cisaillement. La déformation de cisaillement générée localement
par le passage de cette bande de Piobert-Lüders (souvent appelée « déformation de Lüders »)
est de 0.02 (voir ﬁgure 1.41), ce qui est conforme avec l’ordre de grandeur d’observations
déjà eﬀectuées en traction sur d’autres alliages métalliques [Louche and Chrysochoos, 2001,
Nogueira de Codes et al., 2011, Marais et al., 2012].
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Figure 1.41 – Vue de détail dans la région 1 de la ﬁgure 1.40 présentant le plateau de Piobert-
Lüders pour l’essai à vitesse v10. Observation des champs de vitesse de déformation de cisaille-
ment γ˙loc et des champs de déformation de cisaillement γloc associés, dans la zone utile de
l’éprouvette, aux incréments de temps repérés sur la courbe d’écrouissage.
La ﬁgure 1.41 présente la propagation d’une seule bande de Piobert-Lüders pour l’essai
v10. Cependant, comme cela a été observé en traction sur un alliage Al-4%Mg (AA5086)
[Louche et al., 2005], le plateau en contrainte peut aussi être associé à la propagation de deux
bandes se propageant simultanément au lieu du cas classique où une seule bande traverse de
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part en part l’échantillon. Cela est le cas pour l’essai v1, comme présenté sur la ﬁgure 1.42,
où deux demi-bandes naissent dans chacun des coins en état de compression puis ensuite tra-
versent la zone utile en direction opposées depuis un mors vers l’autre, perpendiculairement à
la direction de cisaillement.
La ﬁgure 1.43 présente une estimation de la largeur de la bande de Piobert-Lüders pour le
test v10 au temps 12 s, pour lequel la bande est clairement déﬁnie. Le champ de vitesse de
déformation de cisaillement γ˙loc est tracé pour diﬀérentes sections à travers la zone utile de
l’éprouvette dans la région de propagation de la bande. En prenant comme référence la vitesse
de déformation imposée γ˙av = 1.2 × 10−2s−1, la largeur moyenne de la bande est d’environ
1.1 mm pour l’essai v10, l’incertitude de cette mesure étant de ± 0.1 mm. En utilisant la même
méthode, la largeur moyenne de bande est respectivement de l’ordre de 0.7 et 1.4 mm pour
les essais v1 et v100. Ainsi, la largeur des bandes de Piobert-Lüders augmente linéairement,
en fonction du logarithme de la vitesse de déformation de cisaillement, quand la vitesse de
déformation imposée augmente. De façon similaire, la vitesse des bandes est de 0.3 mm/s pour
v1, 3 mm/s pour v10 et 15 mm/s pour v100.
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Figure 1.42 – Propagation de deux demi-bandes de Piobert-Lüders, pour l’essai v1. Évolution
du champ de vitesse de déformation de cisaillement γ˙loc dans la zone utile de l’échantillon avec
indication, en fonction du temps, de la position des images sur la courbe d’écrouissage.
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Figure 1.43 – Largeur de la bande de Piobert-Lüders pour l’essai v10. De gauche à droite,
zoom sur le champ de vitesse de déformation γ˙loc au temps 12 s de la ﬁgure 1.41 et proﬁls de
γ˙loc extraits de ce champ le long des sections S1 à S7.
L’eﬀet Portevin-Le Chatelier
Comme pour les bandes de Piobert-Lüders, l’orientation et la propagation des bandes PLC
peuvent directement être observées sur les champs de vitesse de déformation, obtenus par
corrélation d’image. On observe ainsi que l’orientation des bandes PLC dépend du niveau de
déformation atteint. En eﬀet, la ﬁgure 1.44 présente l’orientation de bandes PLC pour deux
valeurs diﬀérentes de déformation de cisaillement. Comme observé sur la ﬁgure 1.44.a), pour
des valeurs de déformation faibles à moyennes, les bandes PLC restent parallèles à la direction
de cisaillement. Elles naissent proche d’un mors, dans un coin en compression de la zone utile
(voir schéma inclus dans la ﬁgure 1.40), et traversent celle-ci perpendiculairement à la direction
de cisaillement, soit de manière identique aux bandes de Piobert-Lüders.
Pour de plus grandes valeurs de déformation (typiquement au delà de 0.3), l’orientation des
bandes est aﬀectée par la distribution hétérogène des contraintes dans l’éprouvette et les bandes
s’inclinent d’une direction parallèle à la direction de cisaillement à une direction diagonale
rejoignant les deux coins en compression (voir ﬁgure 1.44.b)).
En utilisant la même méthode que pour les bandes de Piobert-Lüders, la largeur des bandes
PLC a aussi été quantiﬁée. Il a été observé, pour toutes les vitesses de déformation appliquées,
que la largeur des bandes PLC augmente en fonction de la déformation de cisaillement et
possède une évolution linéaire depuis 0.6±0.1 mm pour γav = 0.1 à 1.2±0.1 mm pour γav = 0.6.
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γav = 0.523 time=54.4 s
γ˙loc [s
−1]
γav = 0.23 time=31.6 s
a) b)
Figure 1.44 – Orientation des bandes PLC pour l’essai v10 à deux niveaux de déformation.
a) déformation de cisaillement moyenne : γav = 0.23 et b) déformation de cisaillement élevée :
γav = 0.523 . Pour chaque série d’images, celle de gauche correspond au champ de déformation
de cisaillement γloc et celle de droite au champ de vitesse de déformation de cisaillement γ˙loc.
Du fait de la faible largeur de la zone observable (de l’ordre de 3 mm), l’étude de la cinéma-
tique des bandes PLC en cisaillement simple est plus complexe qu’en traction. De plus, il arrive
parfois que les bandes ne traversent pas complètement la longueur de la zone utile. Ainsi, la
vitesse de propagation des bandes est plus diﬃcile à mesurer et l’établissement de l’évolution
de leur vitesse en fonction de la vitesse de déformation imposée n’est pas simple.
Au début de l’essai v10, jusqu’à une déformation de cisaillement de l’ordre de 0.2 (ﬁgure
1.40), de faibles oscillations associées à des bandes de faible intensité sont observées sur la
courbe d’écrouissage. Puis, lorsque la déformation globale augmente, l’amplitude des oscillations
devient plus grande et l’intensité de la déformation contenue dans les bandes, plus élevée. La
ﬁgure 1.45 présente l’évolution du champ de vitesse de déformation et du champ de déformation
de cisaillement dans la région 3 pour l’essai v10, mettant en évidence la cinématique d’une bande
PLC entre 65.6 et 68.2 s. Dans cet intervalle, γav varie de 0.667 à 0.704. La naissance de la
bande est liée à une chute de contrainte, comme cela est classiquement observé en traction
[Ait-Amokhtar and Fressengeas, 2010], avec une amplitude moyenne de 0.5 MPa, suggérant
un comportement semblable aux bandes de type A. Pour une déformation de cisaillement de
γav = 0.68, la vitesse de la bande est évaluée aux alentours de 1 mm/s, soit trois fois moins
rapide que la vitesse de la bande de Piobert-Lüders pour le même essai. Cette observation peut
raisonnablement être attribuée à une densité de dislocation bien plus élevée en ﬁn d’essai qu’en
son début, rendant ainsi la propagation des bandes plus diﬃcile.
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Figure 1.45 – Vue de détail dans la région 3 de la ﬁgure 1.40 pour l’essai à vitesse v10. À gauche,
champs de vitesse de déformation de cisaillement γ˙loc et à droite, champs de déformation de
cisaillement γloc associés, tous deux en fonction des temps repérés sur la courbe d’écrouissage.
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Figure 1.46 – Vue de détail dans la région 2 de la ﬁgure 1.40 pour les vitesses v1 et v100. À
gauche, évolution du champ de vitesse de déformation pour l’essai v100 et à droite, pour l’essai
v1, tous deux en fonction des temps indiqués sur les courbes d’écrouissage.
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La ﬁgure 1.46 présente les résultats obtenus dans la région 2 de la ﬁgure 1.40 pour les essais
v100 et v1. Comparés aux résultats de l’essai v10, on observe que la vitesse de déformation
locale au sein une bande augmente pour v100 et diminue pour v1, en fonction de la vitesse de
déformation globale. Par ailleurs, comme observé en traction, une plus grande amplitude des
oscillations est enregistrée pour l’essai v1, traduisant un écoulement instable plus marqué que
pour les deux autres vitesses de déformation.
En utilisant la méthode proposée par Lebyodkin et al. [Lebyodkin et al., 2000], les distribu-
tions de chutes de contrainte ont été calculées. Présentées sur la ﬁgure 1.47, elles suivent les
formes principales classiquement observées en traction : une distribution en forme de pic pour
l’essai v1 avec un maximum décalé vers le rang des petits sauts (environs 1 MPa) et une dis-
tribution monotone asymétrique décroissante pour l’essai v10. En se référant à la classiﬁcation
établie en traction, les bandes de l’essai v1 sont similaires aux bandes de type B tandis que celles
de l’essai v10 sont semblables aux bandes de type A. En revanche, il est beaucoup plus diﬃcile de
calculer cette distribution pour l’essai v100 puisque la courbe ne présente pas de réelles chutes de
contrainte, à cette vitesse, mais seulement des variations du taux d’écrouissage, comme observé
sur la ﬁgure 1.46. Toutefois, en suivant la classiﬁcation des types de bande établie en fonction
de la vitesse de déformation dans le cadre de la traction [Lebyodkin et al., 2000], les bandes de
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Figure 1.47 – Distributions statistiques, du nombre de sauts de contrainte en fonction de leurs
amplitudes, calculées pour les essais v1 et v10.
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Inﬂuence de la température et de la vitesse de déformation sur l’eﬀet PLC
Comme déjà évoqué dans la partie bibliographique (section 1.1.3), la vitesse de déformation
ainsi que la température sont deux paramètres concomitants jouant un rôle sur la présence, le
déclenchement et la nature (type de bandes) de l’eﬀet PLC. Pour rappel, l’eﬀet PLC est présent
aux trois vitesses de déformation v1, v10 et v100 à température ambiante (cf. ﬁgure 1.40).
Le graphique 1.48 présente l’essai à 150 C˚ et à vitesse v1. Pour ces conditions de température
et de vitesse, les champs de vitesse de déformation présentés montrent une valeur de γ˙loc quasi
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Figure 1.48 – Courbe contrainte/déformation en cisaillement monotone à 150 C˚ et à vitesse
de sollicitation v1, pour lequel l’eﬀet PLC n’est pas observé.
Le graphique 1.49 présente l’essai à 150 C˚ et à vitesse v100 pour lequel, a priori, étant
donné l’absence d’oscillations sur la courbe contrainte/déformation, rien ne laisse présager de
la présence de l’eﬀet PLC. Pourtant comme cela a été indiqué à la ﬁn de la section 1.5.2, la
limite d’élasticité chute d’environ 26 MPa entre les deux vitesses de sollicitation v1 et v100 (cf.
tableau 1.9). D’autre part, les courbes v1 et v100 se croisent (cf. ﬁgure 1.34) et l’évolution du
taux d’écrouissage est très diﬀérent entre ces deux vitesses de déformation (alors que les vitesses
v10 et v100 possèdent une évolution similaire (cf. ﬁgure 1.34). Dans ce contexte, l’analyse des
champs de vitesse de déformation, présentés sur la ﬁgure 1.49, conﬁrme clairement la présence
de l’eﬀet PLC par la localisation de bandes de déformations dans la zone utile. Cette absence
de serrations sur la courbe peut être associée à une fréquence d’acquisition trop faible (15 Hz)
bien que l’on devine de légères ondulations sur la courbe d’évolution indiquant des variations
de la vitesse de déformation locale. Ceci étant, la présence de bandes PLC sur les champs de
déformation à la vitesse v100 explique la diﬀérence de comportement observée sur les courbes
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d’écrouissage en cisaillement monotone pour les vitesses de sollicitation v1 et v100. D’après
l’analyse faite par Rauch et al. [Rauch et al., 2007] sur les essais des cisaillement cycliques, il
est envisageable d’imaginer que l’évolution du coeﬃcient de Taylor au cours de la déformation
soit inﬂuencé par la présence de l’eﬀet PLC permettant ainsi aux courbes de se croiser lorsque la
vitesse de sollicitation est modiﬁée. Il apparaît, en outre, que l’eﬀet PLC a un impact signiﬁcatif
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Figure 1.49 – Courbe contrainte/déformation en cisaillement monotone à 150 C˚ et à vitesse
de sollicitation v100, et images des champs de vitesse de déformation γ˙loc.
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Inﬂuence d’un chargement cyclique sur l’orientation des bandes PLC
L’observation des champs de vitesse de déformation a permis de mettre en évidence la
présence de bandes PLC même lorsque la courbe d’écrouissage ne présente pas de serrations.
On a également pu observer que l’eﬀet PLC est présent soit dès le début de l’essai soit à partir
d’une déformation critique, pour les essais cycliques à température ambiante et à 100 C˚.
La ﬁgure 1.50 présente, au cours d’un essai cyclique à 100 C˚ et à vitesse v1, le comportement
des bandes PLC en fonction de la cinématique du chargement. Cette ﬁgure montre des champs
de vitesse de déformation de cisaillement associés à plusieurs instants de l’essai repérés sur la
courbe d’écrouissage. Ces champs étant issus d’un essai cyclique à 100 C˚, on observe par les
champs homogènes 1 et 6 que l’eﬀet PLC ne commence qu’à partir d’une déformation critique,
aussi bien lors du chargement direct que lors du chargement inversé. Le champ 5, correspondant
à la phase de décharge élastique avant inversion du chargement, ne présente pas non plus de
bande de localisation. Cette observation est cohérente puisque l’eﬀet PLC est, par déﬁnition,
une instabilité de déformation plastique.
D’autre part, les champs 2, 3 et 4 présentent trois champs montrant chacun une bande PLC
au cours de la phase de charge. Les bandes des champs 2 et 4 respectent la description donnée
sur l’inclinaison des bandes pour des déformations supérieures à 0.3, qui a été présentée sur la
ﬁgure 1.44. En revanche, même si une des extrémités de la bande du champs 3 se situe bien dans
un coin en compression, celle-ci reste plutôt parallèle à la direction de sollicitation montrant
ainsi que l’inclinaison des bandes est bien inﬂuencée par l’état de contrainte mais ne relie pas
systématiquement les coins en compression de la zone utile au delà d’une déformation de 0.3.
Enﬁn, les champs 7 à 12 présentent cinq bandes PLC observées à cinq diﬀérents instants du
chargement inversé. On observe que les bandes sont présentes dans le plateau de stagnation
de la contrainte et dans la phase de reprise de l’écrouissage. L’orientation des bandes change
de sens mais continue à joindre les deux coins en compression de la zone utile puisque le sens
de la sollicitation s’est inversé (les coins en traction lors du chargement direct deviennent ceux
en compression lors du chargement inversé). Cela montre que l’orientation des bandes PLC est
dépendante de la cinématique du chargement et conﬁrme donc bien que l’état de contrainte
inﬂuence l’orientation des bandes PLC en cisaillement simple. Cette observation a été faite pour
tous les essais cycliques qui ont présenté l’eﬀet PLC.
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Figure 1.50 – Courbe contrainte/déformation en cisaillement cyclique à 100 C˚ et à vitesse de
sollicitation v1 pour une inversion de charge à 0.6 . Les symboles numérotés et indiqués sur la




Ce chapitre a permis de présenter les alliages d’aluminium et les particularités qui leurs
sont associées. Il a aussi introduit les instabilités de déformation plastique tels que les eﬀets
Piobert-Lüders et Portevin-Le Chatelier concernant plus particulièrement les alliages de la série
5000. La caractérisation en température du comportement mécanique de l’alliage d’aluminium
AA5754-O a ensuite été eﬀectuée pour des sollicitations de traction uniaxiale et de cisaillement
simple, directs et inversés.
Dans un premier temps, les essais de traction ont permis de montrer que l’anisotropie du
comportement restait inchangée en fonction de la température de 20 à 200 C˚. En eﬀet, les
coeﬃcients d’anisotropie plastique mesurés sont constants suivant les diﬀérentes orientations
étudiées (à 0˚ , 45˚ et 90˚ de la RD) dans cette gamme de température. Ces essais ont également
montré que la température augmente la ductilité du matériau tout en diminuant la résistance
limite à la traction, ce qui induira une formabilité améliorée pour des eﬀorts de mise en forme
réduits.
Dans un second temps, des mesures de module de Young en température ont montré que
les modules d’élasticité évoluent linéairement en fonction de la température et que ceux-ci
diminuent quand la température augmente. La prise en compte de cette évolution dans la
modélisation du comportement élastique devrait avoir un impact non négligeable sur la valeur
du retour élastique mesuré post-emboutissage. D’autre part, ces mesures de module de Young
ont mis en évidence une faible anisotropie suivant les trois orientations étudiées mais cette
élasticité anisotrope peut être négligée.
Enﬁn, des observations originales de la propagation de bandes PLC apparaissant aux cours
d’essais de cisaillement simple (monotones et cycliques) ont été décrites à diﬀérentes tem-
pératures et pour diﬀérentes vitesses de déformation. Grâce à un système de mesure optique
utilisant une technique de corrélation d’image, il a été montré que les phénomènes de Piobert-
Lüders et de Portevin-Le Chatelier peuvent être observés pour des trajectoires de déformation
de cisaillement. Les principaux résultats sont :
• Les courbes d’écoulement présentent un plateau de contrainte ainsi que des serrations
causées respectivement par les eﬀets Piobert-Lüders et Portevin-Le Chatelier. Comme
cela a déjà été observé en traction, le matériau présente une sensibilité négative à la
vitesse de déformation à température ambiante.
• La cinématique des bandes en cisaillement simple est similaire à celle observée en traction :
les bandes naissent près d’un mors, dans un coin de la zone utile en état de compression,
se développent suivant la direction de cisaillement et traversent la zone utile perpendicu-
lairement à cette direction.
• L’orientation des bandes varie en fonction du niveau de déformation et est dépendante




Emboutissage à température ambiante
Ce chapitre présente deux types d’essais d’emboutissage réalisés à température ambiante
sur l’alliage d’aluminium AA5754-O. Dans un premier temps, une étude biliographique sur le
procédé de mise en forme par emboutissage des tôles minces permet d’introduire le domaine
d’étude et de montrer les résultats classiques observés dans la littérature. Ensuite, deux essais
d’emboutissage, classiquement rencontrés dans la littérature sont étudiés : le premier s’eﬀec-
tuant en rétreint (emboutissage de coupelle Swift) et le second en expansion (emboutissage
Erichsen). Ces essais expérimentaux permettent de déﬁnir une base de données expérimentales
couvrant la totalité du plan des déformations principales. La simulation numérique de ces deux
types d’essais est ensuite confrontée aux résultats expérimentaux obtenus, permettant ainsi
d’analyser l’inﬂuence des paramètres matériaux des critères de plasticité et des lois d’évolution
de l’écrouissage utilisées pour retranscrire le comportement du matériau.
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2.1 Mise en forme des tôles minces par emboutissage
L’emboutissage est un procédé de mise en forme [Col and Colombié, 2010, Banabic, 2010]
qui consiste à venir déformer plastiquement une tôle métallique mince (en général d’épaisseur
inférieure à 3 mm) pour générer, à partir d’une surface souvent plane, une forme complexe de
géométrie non développable. Ce procédé est l’un des seuls à pouvoir tenir des cadences de pro-
duction élevées tout en respectant les tolérances géométriques exigées. Cette méthode est large-
ment utilisée dans l’industrie automobile pour fabriquer les ouvrants des véhicules (portières,
capot, coﬀre, toit ...) mais également dans les industries aéronautique, de l’électroménager, de
l’emballage alimentaire, etc.
La modélisation et la simulation numérique sont désormais courantes pour prédire le com-
portement des matériaux et les procédés de fabrication [Tekkaya, 2000] dans lesquels ils sont
employés. Néanmoins, la nécessité d’avoir des résultats expérimentaux pour pouvoir les com-
parer avec les résultats numériques reste indispensable. En emboutissage des tôles, d’un
point de vue expérimental comme numérique, il existe plusieurs essais de références, ap-
pelés benchmarks (cf. ﬁgure 2.1) [Santos et al., 2004, Vladimirov et al., 2010], permettant de
caractériser la mise en forme mais aussi de quantiﬁer le retour élastique post-emboutissage
[Wagoner et al., 2013], l’un des problème majeur rencontré avec ce procédé de fabrication.
On peut ainsi citer le U-rail (Numisheet’ 93) [Santos et al., 2002, Santos and Teixeira, 2008],
le S-Rail (Numisheet’ 96) [Marretta et al., 2010, Schwarze et al., 2011], le U-bending (Nu-
misheet’ 2002) [Alves de Sousa et al., 2008, Lee et al., 2009] et le V-bending [Toros et al., 2011,
Thuillier et al., 2011], qui sont souvent utilisés pour caractériser et quantiﬁer le retour élas-
tique après mise en forme, suite au retrait des outils ; ou d’autres encore comme la Square
Cup (Numisheet’ 93) [Fan et al., 2006, Schwarze et al., 2011], la Cylindrical Cup (Numisheet’
2002) [Jain et al., 1998, Rabahallah et al., 2009] et la Cross-shaped Cup (Numisheet’ 2011)
[Banabic and Sester, 2012] qui eux permettent le plus souvent de caractériser la formabilité.
Ces diﬀérents cas tests permettent de confronter les résultats numériques et expérimentaux
aﬁn d’améliorer les méthodes numériques utilisées (type d’élément ﬁni, contact, etc.) et les
diﬀérents modèles qui rendent compte du comportement des matériaux.
En mise en forme et dans le cadre plus général de la plasticité des métaux, un mod-
èle de comportement est classiquement déﬁni par une loi d’écoulement plastique, représen-
tée par une surface de charge convexe (critère de plasticité), qui déﬁnit le domaine où
les déformations sont réversibles (domaine d’élasticité du matériau), à laquelle on asso-
cie une loi d’évolution (loi d’écrouissage). Parmi les critères de plasticité, les plus connus
et les plus utilisés sont le critère isotrope de von Mises (1913) et le critère orthotrope
de Hill48 [Hill, 1948]. Ces critères sont simples à identiﬁer, requièrent peu d’essais mé-
caniques et sont implémentés par défaut dans la plupart des codes commerciaux de calcul
par élément ﬁnis. D’autres critères orthotropes, plus récents et aussi plus complexes, exi-
gent en revanche une quantité de résultats expérimentaux plus conséquente et moins sim-
ple à obtenir aﬁn d’identiﬁer les paramètres matériaux qui les déﬁnissent, comme les critères
de Barlat Yld91 [Barlat et al., 1991], Cazacu-Barlat CB2001 [Cazacu and Barlat, 2003], Bron-
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Figure 2.1 – Quelques benchmarks utilisés en emboutissage des tôles minces.
Besson [Bron and Besson, 2004], Banabic BBC2003 [Banabic et al., 2005], Barlat Yld2004-18p
[Barlat et al., 2005], Cazacu CPB2006 [Cazacu et al., 2006], entre autres. Ces derniers permet-
tent généralement une meilleure des-cription du comportement anisotrope des matériaux mais
doivent être implémentés par l’uti-lisateur. Ils permettent aussi une meilleure description du
comportement des alliages d’aluminium, matériaux pour lesquels le critère de Hill48 ne permet
pas de reproduire correctement l’anisotropie de déformation et l’anisotropie de contrainte si-
multanément [Laurent et al., 2010]. La ﬁnalité des benchmarks est alors de pouvoir comparer
les méthodes numériques et les mo-dèles de comportement sur les résultats expérimentaux aﬁn
d’en évaluer la précision et pour s’assurer, ensuite, de la qualité des résultats obtenus lors des
simulations de mise en forme et des étapes de retour élastique sur des pièces de type industriel.
Parmi ces benchmarks, l’emboutissage de godet cylindrique (aussi appelé essai Swift) et
l’essai d’emboutissage Erichsen sont deux essais permettant de balayer la totalité du plan des
déformations principales. En eﬀet, chacun d’entre eux couvre l’un des deux modes de défor-
mations principales rencontrés en emboutissage des tôles minces : l’expansion correspondant
à une sollicitation de traction biaxiale et le rétreint correspondant à un épaississement sous
chargement de compression circonférentielle. D’autre part, l’essai d’emboutissage de godet per-
met, par le biais du test de Demeri (Split ring test) [Demeri et al., 2000], de coupler l’étude
du retour élastique et celle de la formabilité en un seul et même benchmark. Ce test consiste
à découper un anneau dans le mur du godet embouti et, a posteriori, à ouvrir cet anneau pour
observer la relaxation des contraintes induites au cours de la mise en forme, le retour élastique
étant mesuré par la valeur de l’ouverture de cet anneau. La ﬁgure 2.2 présente les diﬀérents
modes de déformation qu’il est possible de rencontrer en emboutissage des tôles minces et
la ﬁgure 2.3 replace, en fonction des modes de déformation qu’ils subissent, diﬀérents essais
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Domaine de déformation :
1     Expansion avec élargissement
2     Expansion avec rétrécissement
3     Rétreint avec amincissement















Figure 2.3 – Diagramme des principaux modes de déformation rencontrés en emboutissage,
illustrés par des essais d’emboutissage classiques [Cunat, 2008].
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Les résultats expérimentaux dépendent de diﬀérents facteurs tels que l’eﬀort de serre-ﬂan,
la vitesse de poinçon (soit de manière concrète de la réponse du matériau à la vitesse de
mise en forme), la lubriﬁcation qui modiﬁe les propriétés de frottement entre les outils et
la tôle, les tolérances dimensionnelles et la rugosité des outils ou encore le degré d’appli-
cation de l’opérateur, etc. De même, la précision des résultats de simulation dépend aussi
de plusieurs paramètres purement numériques tels que la ﬁnesse du maillage, le choix du
type d’élément ﬁni, les lois de comportement utilisées, les méthodes numériques déﬁnissant
le contact et le frottement, etc. C’est pourquoi, aﬁn d’améliorer la qualité des résultats
numériques, des recherches sont encore menées pour développer de nouvelles lois d’écrouissage
(e.g. [Yoshida and Uemori, 2003]) ou de nouveaux critères de plasticité de plus en plus
complexes (e.g. [Vegter and van den Boogaard, 2006, Barlat et al., 2007]) mais aussi par la
formulation de nouveaux types d’éléments ﬁnis, comme par exemple, les éléments coques vo-
lumiques (solid-shell) (e.g. [Hauptmann and Schweizerhof, 1998, Hauptmann et al., 2000,
Legay and Combescure, 2003, Alves de Sousa et al., 2006, Schwarze and Reese, 2011,
Abed-Meraim et al., 2012, Rah et al., 2013]).
Ce type d’élément permet de combiner les avantages des éléments coques classiques avec une
description du contact plus réaliste déﬁnie par les noeuds des surfaces supérieure et inférieure
de l’élément, grâce à une formulation volumique identique à celle des éléments hexaèdres clas-
siques (cf. ﬁgure 2.4). Il existe cependant plusieurs déﬁnitions d’éléments coques solides utilisant
diverses méthodes numériques (intégration réduite, EAS « Enhanced Assumed Strain », ANS
«Assumed Natural Strain », etc.) pour éviter les diﬀérents modes de blocages (volumétriques, en
ﬂexion, de cisaillement tranverse, etc.), également appelés : modes d’«Hourglass ». Néanmoins,
malgré les avantages qu’ils semblent pouvoir oﬀrir, peu d’auteurs ont appliqué ces éléments à
des calculs de mise en forme par emboutissage [Parente et al., 2006, Alves de Sousa et al., 2007,
Alves de Sousa et al., 2008, Schwarze et al., 2011].
C3D8I S4R SC8R
(hexahedral element) (classical reduced shell) (solid-shell element)
Figure 2.4 – Exemples d’éléments ﬁnis solide (C3D8I), coque (S4R) et coque volumique
(SC8R).
Par l’intermédiaire d’une User ELement subroutine (UEL) dans le code de calcul ABAQUS,
Schwarze et al. [Schwarze et al., 2011] ont développé un nouvel élément hexaédrique de type
solid-shell (nommé Q1STs) avec les méthodes de type EAS et ANS permettant d’éviter les
modes de blocage de l’élément. Ils montrent ainsi la performance de ce type d’élément au regard
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de plusieurs résultats expérimentaux issus de diﬀérents benchmarks. Sur la problématique du
retour élastique, ils mettent en évidence la qualité des résultats obtenus pour diﬀérents rayons
de pliage, en utilisant ce nouvel élément ﬁnis couplé à un écrouissage mixte et en analysant
la forme ﬁnale d’une bande de tôle issue du « Draw-bending » test. D’autre part, sur le cas
test de l’emboutissage de godet cylindrique, ils comparent l’eﬀort de poinçon ainsi que le proﬁl
de cornes obtenu entre leur élément Q1STs et l’élément C3D8R pour lequel deux couches
d’éléments dans l’épaisseur du ﬂan ont été utilisées. Ils observent alors, vis-à-vis des résultats
expérimentaux, une parfaite superposition des résultats de l’eﬀort d’emboutissage entre les
deux types de formulation et une réponse nettement améliorée de la description des cornes
d’emboutissage par l’élément coque Q1STs par rapport à l’élément C3D8R.
En suivant la même démarche, Parente et al. [Parente et al., 2006], sur le benchmark du
S-rail, comparent les résultats obtenus entre des éléments volumiques standards d’ABAQUS
(C3D8, C3D8R et C3D8I, pour lesquels les méthodes d’intégration sont diﬀérentes) et l’élément
solid-shell qu’ils ont développé. Ils montrent alors, sur le résultat de l’eﬀort de poinçon, que
leur élément solid-shell ainsi que l’élément C3D8I sont en accord avec le résultat expérimental.
Pour les deux éléments restants, toutes les simulations ayant été réalisées avec un seul élément
dans l’épaisseur du ﬂan, il est observé que le résultat fourni par l’élément C3D8 est trop raide
et celui donné par l’élément C3D8R est trop souple.
Une description détaillée de ces trois types d’éléments volumiques hexaédriques C3D8,
C3D8R et C3D8I (utilisés dans ABAQUS) peut-être trouvée dans [Laurent et al., 2010]. Dans
cet article, pour un emboutissage de godet cylindrique où le maillage de la tôle comporte deux
couches d’éléments hexaèdres dans l’épaisseur, les auteurs étudient l’inﬂuence de la formulation
du type d’élément ﬁni sur l’eﬀort d’emboutissage et sur l’évaluation du retour élastique avec le
test de Demeri [Demeri et al., 2000]. Il apparaît ﬁnalement que les résultats se rapprochant au
mieux des valeurs expérimentales sont obtenus par l’élément C3D8I, ce qui avait été également
observé dans [Parente et al., 2006] sur le cas test du S-rail.
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2.2 Essais d’emboutissage de godet Swift
2.2.1 Introduction
La production de godets cylindriques, généralement obtenus par emboutissage profond
(deep drawing) [Jain et al., 1998, Colgan and Monaghan, 2003, Laurent et al., 2010], peut
également faire intervenir des opérations telles que le ré-emboutissage direct (re-drawing)
[Kim et al., 2002] ou par retournement (reverse drawing, Numisheet’ 99) [Yoon et al., 2004,
Thuillier et al., 2010], ou encore l’étirage de la paroi cylindrique (ironing) [Danckert, 2001,
Chandrasekharan et al., 2005] utilisé, par exemple, dans la fabrication des canettes de boisson
[Schünemann et al., 1996]. La première opération citée permet de mettre en forme un godet à
partir d’une tôle plane (mince), les deux suivantes permettent de modiﬁer ses dimensions en
lui imposant un trajet de déformation encore plus complexe et l’opération d’étirage consiste à
réduire l’épaisseur de la paroi tout en conservant le diamètre intérieur du godet. Expérimentale-
ment, il est observé que l’étirage réduit l’eﬀet de corne qui se produit au cours de l’opération
d’emboutissage profond, induit par l’anisotropie de comportement du matériau, tandis que les
deux autres opérations ont plutôt tendance à accentuer la formation des cornes d’emboutissage
[Yoon et al., 2011].
L’essai Swift est un essai d’emboutissage profond sur poinçon cylindrique à fond plat. Cet
essai permet d’obtenir, à partir d’un disque, un godet cylindrique de révolution comme sché-
matisé sur la ﬁgure 2.5. Cet essai de laboratoire permet de solliciter la tôle dans la partie se
situant en rétreint dans le plan des déformations principales (ε2 , ε1) (cf. ﬁgure 2.2). Il est large-
ment utilisé pour analyser l’inﬂuence et la précision des critères de plasticité sur la prédiction
du comportement de matériaux anisotropes et pour valider les paramètres décrivant les lois
constitutives, souvent identiﬁés par analyse inverse [Yoon et al., 2006, Rabahallah et al., 2009,
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Figure 2.5 – Schéma de l’essai d’emboutissage de godet Swift.
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Cet essai, souvent étudié, sert aujourd’hui de test de référence pour connaître la limite de
formabilité des matériaux en calculant le rapport limite d’emboutissage βmax ou LDR (pour
Limiting Drawing Ratio). Ce ratio correspond au rapport entre le diamètre maximal du ﬂan





D’un point de vue théorique, ce rapport limite d’emboutissage ne peut dépasser la valeur
maximale de 2.72, comme le démontre [Marciniak et al., 2002], la valeur classiquement ren-
contrée variant entre 1.8 et 2.4 . D’autre part, d’un point de vue empirique, le rapport
β est dépendant des propriétés du matériau, comme le montre la ﬁgure 2.6 avec l’évo-
lution de celui-ci en fonction du coeﬃcient d’anisotropie moyen [Pearce, 1991]. Il dépend
aussi de la géométrie des outils et en particulier du rayon de matrice [Harpell et al., 2000,
Verma and Chandra, 2006]. Par ailleurs, plusieurs auteurs ont montré, via des modèles an-
alytiques [Leu, 1998, Verma and Chandra, 2006, Narayanasamy et al., 2008], que le LDR est
dépendant du coeﬃcient de frottement ou d’autres paramètres matériaux tels que le coeﬃcient
d’écrouissage, la limite d’élasticité ou encore le coeﬃcient d’anisotropie normal (conﬁrmant ainsi
le résultat de la ﬁgure 2.6). Enﬁn, Narayanasamy et al. [Narayanasamy et al., 2008] concluent,
à travers leur étude théorique de l’inﬂuence de la vitesse de déformation sur la formabilité d’un
godet, que l’augmentation du paramètre de sensibilité à la vitesse de déformation augmente la
valeur du LDR.
Figure 2.6 – Évolution du rapport d’emboutissage en fonction du coeﬃcient d’anisotropie
moyen pour un emboutissage de godet cylindrique [Pearce, 1991].
La géométrie ﬁnale d’un embouti de type Swift est présentée sur la ﬁgure 2.7 avec l’allure
caractéristique des proﬁls d’épaisseurs qui correspondent à sa déformée. Bien que celle-ci soit
exagérée, elle permet de mettre en évidence les zones d’amincissement prononcées, également
répérées sur les proﬁls d’épaisseur. Ces zones sont généralement situées en nez et sortie de rayon
de poinçon et peuvent conduire en cas d’amincissement drastique à une rupture de l’embouti.
Ces amincissements sont plus ou moins prononcés en fonction des rayons de poinçon et de
matrice [Moshksar and Zamanian, 1997].
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Figure 2.7 – Déformée exagérée d’un embouti Swift à fond plat (à gauche) et proﬁls carac-
téristiques des épaisseurs mesurées (à droite) [Pearce, 1991].
L’anisotropie de comportement du matériau implique également des modiﬁcations sur la
géométrie ﬁnale d’un godet embouti et se manifeste par l’apparition de cornes. Cependant,
en fonction de la valeur du coeﬃcient d’anisotropie planaire ∆r, du coeﬃcient d’anisotropie
normale r¯ et des coeﬃcients d’anisotropie plastique rα, il est possible de connaitre la position
angulaire des cornes et la tendance générale du proﬁl de cornes [Hu et al., 2001] comme le
montre la ﬁgure 2.8. Dans le cas général et pour les matériaux présentant plus de quatre cornes
d’emboutissage [Yoon et al., 2006, Yoon et al., 2011], il faut noter que le proﬁl des cornes est
directement lié à l’évolution des coeﬃcients d’anisotropie rα. Si rα augmente alors la hauteur
du godet hα augmente. D’un autre coté, si la limite d’élasticité σα augmente alors hα diminue.
Pour les matériaux présentant une anisotropie plus classique (4 cornes au maximum), le bilan
des possibilités est le suivant [Hu et al., 2001] :
• ∆r = 0 :
– rα = cste : il n’y a pas de cornes d’emboutissage.
– r0 < r45 < r90 ou r0 > r45 > r90 : il n’y a que deux cornes d’emboutissage,
positionnées suivant la direction possédant la plus grande des valeur de rα.
• ∆r > 0 : les cornes sont situées à 0˚ et 90˚ de la RD et les creux à 45˚ .
– si r0 > r90 alors h0 > h90, les cornes orientées à 0˚ sont plus hautes que celles à 90˚ .
– si r0 < r90 alors h0 < h90.
• ∆r < 0 : les cornes sont situées à 45˚ de la RD et les creux à 0˚ et 90˚ .
– si r0 > r90 alors h0 > h90, les creux orientés à 0˚ sont moins profonds que ceux à 90˚ .
– si r0 < r90 alors h0 < h90.
avec hα les hauteurs suivant les directions α.
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Figure 2.8 – Inﬂuence de l’anisotropie de comportement sur l’eﬀet de corne d’un embouti
Swift [Pearce, 1991].
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2.2.2 Description du dispositif et des conditions d’essais
Les essais d’emboutissage de godets ont été réalisés sur une machine Zwick BUP200, dediée
à l’emboutissage de tôles minces. L’outillage utilisé se compose de quatre parties : une ma-
trice, un serre-ﬂan, un poinçon et un éjecteur qui permet de venir extraire le godet du poinçon
en ﬁn d’opération. Le découpage des ﬂans se fait de manière automatique et interne au dis-
positif d’emboutissage grâce à deux outils supplémentaires : la lame de découpe convexe et
l’extracteur de tôle. Au cours de cette étape, le serre-ﬂan sert alors de poinçon de découpe et
vient poinçonner, à la manière d’un emporte pièce et par le biais de la lame de découpe, un
disque de diamètre φD de 60 mm ±0,01 dans d’une bande de tôle. De fait, le centrage du ﬂan
dans les outils d’emboutissage est réalisé de manière automatique. La ﬁgure 2.9 présente une













Figure 2.9 – Schéma en quart coupé du dispositif de l’essai Swift sur la machine BUP200 et
représentation simpliﬁée du dispositif.
Les dimensions des outils originaux d’emboutissage de godet de la BUP200 sont présentées
dans le tableau de la ﬁgure 2.10. Comme énoncé précédemment, le diamètre initial du ﬂan φD








D’autre part, l’écart entre les diamètres du poinçon et de la matrice détermine le jeu horizon-
tal qui existe entre les surfaces de ces deux outils. Si l’épaisseur de la tôle est plus grande que
le jeu existant, alors une étape d’étirage (ironing) apparaît. Le jeu théorique entre le poinçon
et la matrice est de 1,125 mm. Cela signiﬁe que si la tôle (d’épaisseur initiale 1 mm) épaissit
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* : theorical value, the measure gives 35,30 mm
Figure 2.10 – Dimensions des outils originaux de l’essai Swift de la machine BUP200.
de plus de 0,125 mm sous sollicitation de rétreint, il y aura une étape d’étirage. L’intensité de
cette étape d’étirage dépend fortement du diamètre du poinçon et de celui de la matrice qui
est de 35,30 mm, après mesure, au lieu des 35,25 mm théoriques, donnant donc lieu à un jeu
réel entre outils de 1,15 mm. Cette légère diﬀérence peut être associée à une faible usure du
diamètre intérieur de la matrice (< 0,05 mm au diamètre) conduisant à un eﬀort d’étirage qui
sera plus faible que dans le cas des cotes théoriques.
En emboutissage de tôle mince en aluminium, une pression de serrage de 1 à 3 MPa est
indiquée comme suﬃsante à la réussite de la fabrication d’une pièce (c’est-à-dire sans création
de plis ni rupture de l’embouti) [Develay, 1992]. Toutefois, cette pression de serrage n’étant
pas applicable à cause des capacités minimales de la machine, il a été choisi d’utiliser un eﬀort
de serre-ﬂan de 6kN, correspondant à une pression en début d’essai de 4,9 MPa. Par ailleurs,
[Demirci et al., 2008] indique que pour l’emboutissage de godet carré en alliage d’aluminium
AA5754-O, une pression optimale comprise entre 5 et 8 MPa est idéale. Les essais d’emboutis-
sage ont été réalisés pour deux vitesses de déplacement de poinçon, à savoir v1 = 1,1 mm.s−1 et
v10 = 11 mm.s−1, avec une lubriﬁcation à l’huile (Numisheet2002 - Yushiro Former FD-1500).
2.2.3 Résultats expérimentaux
Il est présenté, dans cette partie, les résultats expérimentaux obtenus au cours des essais
d’emboutissage de godet. Les eﬀorts d’emboutissage sont d’abord analysés en fonction de dif-
férentes conditions de vitesse de poinçon et de lubriﬁcation. Puis, à la suite de cette étape de
mise en forme, les godets sont palpés sur une machine à mesurer tridimensionnelle aﬁn d’en
mesurer les épaisseurs et l’évolution des cornes d’emboutissage. Une analyse de l’évolution du
champ de déformation en surface du godet, mesuré par corrélation d’images à diﬀérentes étapes
de l’emboutissage, est également présentée. Enﬁn, des résultats d’ouverture d’anneau, permet-
tant de quantiﬁer le retour élastique induit par les contraintes de mise en forme, terminent
cette partie expérimentale.
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Eﬀorts d’emboutissage
L’eﬀort d’emboutissage est un résultat important d’un point de vue industriel. Aﬁn de situer
et d’analyser l’évolution de la géométrie du godet, au cours des diﬀérentes étapes du procédé,

























Figure 2.11 – Courbes force-déplacement de poinçon, à la vitesse v1, pour des essais interrom-
pus à 5, 10, 15, 20 et 25 mm de déplacement de poinçon et superposés à un essai complet.
Ces essais mettent en évidence que l’évolution de l’eﬀort découle des conditions cinématiques
rencontrées par le ﬂan au cours de l’emboutissage. On observe, dans un premier temps, que
l’eﬀort maximal de mise en forme de 17.5 kN est atteint pour un déplacement de poinçon
d’environ 11-12 mm, correspondant au moment où les deux rayons de l’embouti, générés par
la matrice et le poinçon, sont complètement formés sur le godet. Ensuite, la chute et la reprise
d’eﬀort à environ 19 mm correspondent à la perte du serrage du ﬂan entre la matrice et le
serre-ﬂan et à la mise en contact de ces deux outils entre eux. L’augmentation de l’eﬀort aux
alentours de 21 mm correspond à la phase d’étirage qui est induite par l’augmentation de
l’épaisseur sous sollicitation de rétreint et au jeu de 1.125 mm entre les outils (cf. ﬁgure 2.10),
comme préalablement évoqué. Finalement, les dernieres oscillations uniques ou multiples (cf.
ﬁgure 2.12) en ﬁn d’opération d’emboutissage (à partir de 25 mm) correspondent à l’écrasement
des cornes suivant l’épaisseur. Un essai parfaitement symétrique ne fera apparaître qu’une seule
remontée d’eﬀort pour l’écrasement simultané des quatres cornes, alors qu’un essai légèrement
dissymétrique laissera apparaître plusieurs pics correspondant à l’écrassement des cornes en
plusieurs fois.
La ﬁgure 2.12 montre la bonne reproductibilité des résultats d’emboutissage obtenus pour
la vitesse de mise en forme v1. On observe, sur cette ﬁgure, jusqu’à l’étape d’étirage, la très
bonne superposition de trois essais réalisés avec lubriﬁcation. L’inﬂuence de la lubriﬁcation
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est ainsi mise en évidence par la comparaison avec un essai réalisé à sec (outils et tôle dé-
graissés), qui présente la singularité d’un pic d’eﬀort aux environs de 16 mm de déplace-
ment de poinçon. Cette observation est la cause directe d’un phénomène appelé usure par
adhérence, également connu, en anglais, sous le nom de « galling » [Hou et al., 2012]. Ce
problème, connu par les emboutisseurs d’alliages d’aluminium, est la conséquence d’une in-
teraction physico-chimique entre le matériau de la tôle et celui des outils, caractérisée par
une insuﬃsance de lubriﬁcation engendrant un échauﬀement local et ﬁnalement une adhé-
sion du matériau de la tôle à la surface des outils. Ce phénomène apparaît particulière-
ment dans les zones où il existe de fortes pressions de contact, comme le rayon de matrice




























Figure 2.12 – Courbes force-déplacement de poinçon pour la vitesse v1 et mise en évidence de
l’inﬂuence de la lubriﬁcation pour cette vitesse.
Grâce aux essais interrompus, présentés sur la ﬁgure 2.11, il a été possible de mesurer la valeur
de l’épaisseur maximale en périphérie du godet, pour un déplacement de poinçon de 20 mm soit
juste avant l’étape d’ironing. Il en est ressorti une épaisseur (ep) de 1,3 mm justiﬁant la phase
d’étirage et permettant de calculer le rapport de réduction théorique d’épaisseur, appliqué à
l’extrémité de la paroi cylindrique, au cours de cette étape d’étirage [Danckert, 2001] :
rapport de réduction =
epmax − jeu
jeu
× 100 = 1.3− 1.125
1.125
× 100 = 15.55% (2.3)
Cette valeur reste toutefois modérée puisque la gamme de réduction classique des épaisseurs
pour la fabrication de canette est comprise entre 10 et 50%.
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Enﬁn, la ﬁgure 2.13 présente la très bonne reproductibilité de deux essais d’emboutissage
réalisés à la vitesse v10 ainsi qu’une comparaison avec un essai à vitesse v1. On note alors un
niveau d’eﬀort maximal moindre de l’ordre de 1,5 kN pour réaliser l’opération d’emboutissage
à vitesse v10. Cette observation peut être associée soit à une sensibilité négative du matériau
à la vitesse de déformation, soit à une diminution éventuelle du coeﬃcient de frottement avec





















Figure 2.13 – Courbes force-déplacement de poinçon pour la vitesse v10 et comparaison avec
l’essai Test 1 de la ﬁgure 2.12, eﬀectué à vitesse v1.
Mesure des épaisseurs
La mesure des épaisseurs permet d’obtenir une information géométrique sur les dimensions
ﬁnales du godet embouti. Elle permet également de localiser les lieux de fort amincissement et
de prévoir ainsi les zones de fragilité ou de rupture probable de la pièce fabriquée. Dans le cas de
l’emboutissage de godet cylindrique, la tendance décrite par l’évolution des épaisseurs est connue
et les lieux critiques se situent en nez de poinçon et/ou en sortie de rayon de l’embouti (ﬁgure
2.7). Cette mesure expérimentale sera comparée aux résultats numériques pour la validation
des paramètres numériques choisis lors de la modélisation du comportement du matériau. Son
évolution dépendant en chaque point matériel de l’embouti du trajet de déformation emprunté,
elle permettra une comparaison assez ﬁne des résultats obtenus par simulation numérique, dans
le cas de matériaux anisotropes.
- 77 -
CHAPITRE 2. Emboutissage à température ambiante
La mesure des épaisseurs a été réalisée sur une machine à mesurer tridimensionnelle (MMT)
Brown&Sharpe R© MicroXcel pfx 4.5.4 et la méthode utilisée pour eﬀectuer cette mesure ainsi
que la reproductibilité des résultats sont présentées en annexe A.1.
Les épaisseurs sont mesurées depuis le fond du godet suivant trois diﬀérentes orientations du
plan de la tôle : RD, DD et TD, aﬁn d’observer l’inﬂuence de l’anisotropie sur leurs évolutions.
Les résultats sont présentés sur la ﬁgure 2.14 et l’évolution des épaisseurs est conforme à celle
décrite dans la littérature (ﬁgure 2.7). On observe que la direction DD (à 45˚ de la direction de
laminage) est la direction s’amincissant le plus, ce qui paraît cohérent puisque c’est également
cette direction qui possède le coeﬃcient d’anisotropie rα le plus élevé (indiquant une déforma-
tion favorisée suivant l’épaisseur). Cette anisotropie reste toutefois peu marquée. D’autre part,
on observe que le manque de lubriﬁcation engendre seulement un amincissement de la paroi































Figure 2.14 – Évolution de l’épaisseur en fonction de la distance curviligne depuis le centre
du fond du godet pour les orientations RD, DD et TD et inﬂuence de la lubriﬁcation.
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Mesure des cornes d’emboutissage
Les cornes d’emboutissage traduisent le caractère anisotrope du matériau [Yoon et al., 2010].
Cette anisotropie est induite par le procédé de mise en forme des tôles minces, obtenues par
laminage, indiquant la présence d’une texture cristallographique au sein de la tôle qui a pour
conséquence de modiﬁer la réponse du comportement du matériau suivant les diﬀérentes direc-
tions de sollicitation par rapport à la direction de laminage. La mesure des cornes d’emboutis-
sage a également été réalisée sur la MMT. La méthode de mesure des cornes d’emboutissage et
du traitement eﬀectué sur les courbes brutes sont présentés en annexe A.2.
La ﬁgure 2.15 montre la bonne reproductibilité des résultats de mesure de cornes pour quatre
godets diﬀérents, qui sont dans le même temps comparés au proﬁl de cornes obtenu pour un
essai non-lubriﬁé. On observe que la tendance des proﬁls reste identique mais que la hauteur
du godet augmente pour l’essai à sec. Cela semble cohérent car sans lubriﬁcation, les conditions
de contact deviennent plus sévères et le coeﬃcient de frottement augmente. L’avalement de la
tôle est alors plus diﬃcile et, par conséquent, l’amincissement des parois est plus important,
ce qui se répercute ﬁnalement sur la hauteur globale du godet. D’autre part, quatres cornes
d’emboutissage sont clairement observées. Ces cornes sont orientées à 45˚ de la RD et les creux
à 0 et 90˚ , ce qui correspond au comportement typique d’un matériau possédant un coeﬃcient
∆r < 0. Enﬁn, bien que r0 < r90, les creux orientés à 0˚ de la RD ne sont pas plus profonds
























Figure 2.15 – Évolution de la hauteur du godet en fonction de l’orientation par rapport à la
RD et inﬂuence de la lubriﬁcation.
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Mesures de champ de déformation
En emboutissage, la mesure des déformations sur les pièces embouties se faisait auparavant
à l’aide de grilles pré-déposées par marquage électrochimique ou par microgravure sur le ﬂan
avant emboutissage (ﬁgure 2.16). L’analyse de l’évolution de ces grilles après emboutissage
pouvait donner alors une indication de l’état de déformation ﬁnal en chaque point de la grille.
Depuis plusieurs années, ces techniques expérimentales ont peu à peu été remplacées par des
mesures de champs obtenues par stéréo-corrélation d’images quand celles-ci sont réalisables.
Figure 2.16 – Diﬀérents types de grilles permettant le calcul des déformations en emboutissage
[Col, 2002] (à gauche) et pièce emboutie possédant un réseau de cercle (à droite).
Des mesures de champ de déformation ont été réalisées sur des godets emboutis à diﬀérentes
valeurs de déplacement de poinçon avec le système de stéréo-corrélation d’images ARAMIS. Ces
essais interrompus ont été réalisés en prenant une image initiale et une image ﬁnale du godet
aux diﬀérents instants interrompus. Un godet diﬀérent a été réalisé pour chaque incrément de
5 mm de déplacement de poinçon. Les essais sont réalisés avec lubriﬁcation et une feuille en
polypropylène d’épaisseur 0,02 mm a été utilisée entre le ﬂan et la matrice de façon à protéger le
mouchetis qui sera en contact avec les surfaces de travail de cet outil en cours d’emboutissage.
Ces mesures de champ permettent de tracer des nuages de points traduisant l’état de dé-
formation atteint en peau extérieure de l’embouti sur des diagrammes limite de formage (FLD
pour Forming Limit Diagram). Les ﬁgures 2.17 et 2.18 montrent l’évolution de l’état de dé-
formation du godet à chaque incrément de 5 mm de déplacement de poinçon. On observe que
le trajet de déformation suivi au cours de la mise en forme est bien de type rétreint mais, en
comparant les diagrammes FLD (ﬁgures 2.18.b) et 2.18.c)), que l’étape d’ironing correspond en
fait à une sollicitation de type déformation plane. De même, le trajet de déformation suivi par
le matériau situé dans le fond du godet (sous le poinçon) est proche de la traction plane. Tout
au long de l’emboutissage, le matériau situé sous le serre-ﬂan présente un trajet de déformation
situé dans la région du rétreint, correspondant à un épaississement. Enﬁn, la partie située dans
le mur vertical du godet subit un trajet de chargement proche de la traction uniaxiale.
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La courbe limite de formage (FLC pour Forming Limit Curve) du matériau AA5754-O est
tirée de [Harpell et al., 2000] et montre qu’il n’y a pas d’amincissement sévère et critique de
l’embouti au cours de la mise en forme. Ces nuages de points expérimentaux pourront ensuite






















































































Figure 2.17 – Diagramme de la déformation principale majeure en fonction de la déformation
principale mineure (FLD) obtenu avec le système ARAMIS. a) à 5 mm et b) à 10 mm de
déplacement de poinçon.
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Figure 2.18 – Diagramme de la déformation principale majeure en fonction de la déformation
principale mineure (FLD) obtenu avec le système ARAMIS, a) à 15 mm, b) à 20 mm et c) à
30 mm de déplacement de poinçon.
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Mesure des ouvertures d’anneaux
Pour caractériser le retour élastique, le test de Demeri [Demeri et al., 2000, Xia et al., 2004,
Foecke and Gnaeupel-Herold, 2006, Laurent et al., 2009, Laurent et al., 2010] est utilisé. Cet
essai, assez simple à mettre en oeuvre, consiste à venir prélever un anneau dans le mur du
godet à une certaine distance du fond et à l’ouvrir suivant la direction de laminage. L’ouverture,
obtenue à l’issue de la découpe, provoquée par la libération des contraintes internes induites au
cours de la mise en forme, quantiﬁe la valeur du retour élastique.
La découpe et les ouvertures des anneaux ont été réalisées sur une machine à électro-érosion
par ﬁl. Les anneaux sont découpés dans le mur des godets à une distance de 8 mm du fond.
L’épaisseur de coupe engendrée par le ﬁl et l’arc électrique (0,3 mm) est prise en compte
de manière à obtenir un anneau de 7 mm en hauteur. Une fois cet anneau obtenu, celui-ci est
ouvert radialement suivant la direction de laminage, toujours par électro-érosion au ﬁl. L’anneau
s’ouvre alors sous la libération des contraintes internes, comme le schématise la ﬁgure 2.19. La
mesure de l’ouverture, qui quantiﬁe le retour élastique, a ensuite été eﬀectuée sous binoculaire







Figure 2.19 – Dimension de l’anneau et mesure de son ouverture après retour élastique.
Le tableau 2.1 présente les résultats d’ouverture d’anneau obtenus pour trois godets. On
remarque que les résultats de cette mesure sont très reproductibles et que l’ouverture moyenne
de l’anneau est de 6 mm.
Essai N˚ 1 2 3 moyenne
Ouverture [mm] 6,05± 0,02 5,95± 0,02 6,00± 0,02 6,0± 0,07
Table 2.1 – Ouvertures d’anneaux mesurées.
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2.3 Simulation numérique de l’essai Swift
Le recours à la simulation numérique est de plus en plus courant au niveau industriel pour
garantir la rapidité et la ﬁabilité de la conception. Dans le cas de l’emboutissage des tôles
minces, les simulations numériques doivent permettre d’évaluer les contraintes de mise en forme
des pièces, leurs zones critiques de déformation et dans certains cas de prévoir l’usure des outils.
L’objectif de la simulation numérique consiste donc à prédire correctement le comportement
des matériaux aﬁn de diminuer les coûts relatifs aux essais de fabrication, en apportant des
informations utiles au développement et à l’optimisation des produits.
2.3.1 Modélisation de l’essai
Les simulations numériques ont été réalisées avec la version standard-implicite du code de
calcul par éléments ﬁnis ABAQUS. Les outils étant considérés indéformables devant la tôle
en aluminium, la modélisation de l’essai a été réalisée avec des surfaces analytiques rigides
dont les dimensions respectent la géométrie réelle mesurée (φmatrice = 35.30, cf. ﬁgures 2.10).
Cependant, la déﬁnition d’interactions de contact n’étant pas possible entre deux surfaces
analytiques rigides, il a été déﬁni une couronne d’éléments appelée « Block stopper », au niveau
de la surface de la matrice, permettant de reproduire le contact de cet outil avec le serre-ﬂan,
dès lors que la tôle sera entièrement avalée (ﬁgure 2.20).
Block stopper
Figure 2.20 – Simulation numérique du godet, embouti à 15 mm de déplacement de poinçon.
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Deux types d’éléments ﬁnis ont été choisis et leur inﬂuence sur les résultats numériques a
été évaluée : l’élément C3D8I et l’élément SC8R.
• L’élément C3D8I est un élément héxaèdre volumique à interpolation linéaire (à 8 noeuds)
et à intégration réduite sélective auquel sont ajoutés des modes de déformations incom-
patibles, internes à l’élément (cf. sections 2.3.4 et 2.3.5 du Theory Manual et 2.3.5 du
Benchmarks Manual de la documentation [ABAQUS, 2008]). Ces degrés de libertés sup-
plémentaires (modes de déformations incompatibles) permettent d’éliminer les contraintes
de cisaillement parasites qui rendent ce type d’élément volumique trop raide en ﬂexion
[Simo and Armero, 1992, ABAQUS, 2008]. L’ajout de ces degrés de liberté supplémentaires
pénalise les temps de calcul mais permet cependant d’obtenir des résultats plus précis dans
le cas où les sollicitations en ﬂexion sont prépondérantes [Grèze, 2009, Laurent et al., 2010].
Cet élément C3D8I reste toutefois moins couteux que les éléments volumiques quadratiques
(C3D20 par exemple).
• L’élément SC8R (continuum shell) de type coque-solide, dont quelques éléments biblio-
graphiques ont été donnés au début de ce chapitre (cf. ﬁgure 2.4), est également un élément
volumique du point de vue topologique (hexaèdre à 8 noeuds dont seuls les degrés de liberté en
translation sont possibles) mais de type coque pour ce qui est du comportement cinématique.
C’est un élément à intégration réduite (1 seul point d’intégration dans le plan) pour lequel le
nombre de points d’intégration dans l’épaisseur peut varier. Cet élément permet l’utilisation
d’un grand ratio entre la dimension des mailles dans le plan vis-à-vis de l’épaisseur et une
modélisation des conditions de contact nettement plus réaliste qu’avec les éléments coque
conventionnels (S4R par exemple). En eﬀet, pour ce type d’élément, la déﬁnition du contact
tout comme l’estimation des épaisseurs est déﬁnie, de manière géométrique, à partir des
noeuds, ce qui n’est pas le cas des éléments coques classiques. Cet élément combine donc les
avantages des éléments volumiques classiques pour la déﬁnition du contact (deux surfaces de
contact distinctes) et des éléments coques classiques pour la description du comportement
lors de sollicitations de type ﬂexion. Il permet, ﬁnalement, une meilleure estimation des
épaisseurs qu’avec des éléments coques classiques, qui ne tiennent pas compte des contraintes
cinématiques lors du calcul de l’évolution des épaisseurs.
Pour les simulations avec l’élément SC8R, une intégration de type Simpson a été retenue
de manière à avoir un point d’intégration sur les faces supérieure et inférieure de l’élément.
L’inﬂuence du nombre de point d’intégration dans l’épaisseur a été testée, en faisant varier son
nombre de 5 (par défaut) à 15 points, le but étant d’analyser l’eﬀet de ce paramètre sur le retour
élastique [Li et al., 2002, Wagoner and Li, 2007]. Pour les simulations réalisées avec l’élément
C3D8I, trois couches d’éléments ont été utilisées, de façon à avoir 6 points d’intégration à
travers l’épaisseur et obtenir ainsi un nombre de points d’intégration équivalent aux 5 points
d’intégration que possèdent dans un premier temps les éléments SC8R (cf. ﬁgure 2.4).
Bien qu’un quart de tôle soit théoriquement suﬃsant pour réaliser la simulation de la mise
en forme d’un godet cylindrique avec un matériau orthotrope (grâce aux conditions de symétrie
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Figure 2.21 – Représentation au quart des maillages, M1 et M2, utilisés pour les simulations
numériques.
géométriques et matérielles), un demi ﬂan a été modélisé pour simuler cet essai d’emboutis-
sage. Ce choix est lié à l’utilisation du test de Demeri [Demeri et al., 2000], qui permettra de
caractériser le retour élastique post-emboutissage. Les conditions aux limites qui en découlent
sont : une condition de symétrie suivant la direction de laminage (coincidente avec l’axe ~x, soit
Uy = 0) ainsi qu’une condition de symétrie suivant l’axe ~y (Ux = 0) pour les noeuds situés au
centre du ﬂan (cf. ﬁgure 2.21).
Pour étudier l’inﬂuence de la taille de maille, deux maillages ont été utilisés. La ﬁgure 2.21
présente, sur un quart de ﬂan, les discrétisations réalisées dans le plan de la tôle, identiques pour
les deux types d’éléments ﬁnis. Le maillage grossier (M1) est composé de 3984 éléments SC8R
(8164 noeuds) et le maillage ﬁn (M2) de 15312 éléments SC8R (30994 noeuds). Le tableau 2.2
récapitule ces valeurs et donne également les caractéristiques des maillages pour les éléments
C3D8I (comportant trois couches d’éléments dans l’épaisseur, soit deux fois plus de noeuds). La
partie du maillage correspondant au fond du godet et sujette à peu de déformation (cf. ﬁgures
2.17 à 2.18) est identique pour les deux maillages (88 éléments dans le plan).
Une zone de transition permet le raﬃnement de la partie qui correspondra, post-
emboutissage, à la paroi verticale du godet où sera découpé l’anneau. La taille de maille
moyenne dans cette partie du maillage est de 0,5 et 0,25 mm pour les maillages M1 et M2,
respectivement. Cette discrétisation respecte donc les recommendations issues de la littérature
[Li et al., 2002, Meinders et al., 2008], qui préconisent pour une analyse précise du retour élas-
tique qu’un élément en contact avec un rayon d’outil couvre 5 à 10˚ de l’angle tournant, soit
au minimum 9 éléments en contact avec l’arrondi de rayon de matrice ou de poinçon. D’un
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élément SC8R élément C3D8I
Maillage M1 3984 e (8164 noeuds) 11952 e (16328 noeuds)
Maillage M2 15312 e (30994 noeuds) 45936 e (61988 noeuds)
Table 2.2 – Nombres d’éléments et de noeuds composant les maillages M1 et M2 (pour un
demi ﬂan) pour chaque type d’élément ﬁni utilisé, SC8R ou C3D8I.
autre coté, [Li et al., 2002] indiquent que les éléments coques sont adéquats pour prédire avec
précision le retour élastique lorsque le rapport R/t, du rayon d’outil sur l’épaisseur de la tôle,
est supérieur à 5 ou 6 alors que les éléments volumiques sont requis pour des courbures plus
grandes. Pour ﬁnir, aﬁn d’eﬀectuer la simulation du test d’ouverture de l’anneau prélevé dans
le mur du godet après emboutissage [Laurent et al., 2009, Laurent et al., 2010], des zones de
découpes prédéﬁnies sont établies sur le maillage original comme le montre la ﬁgure 2.22. La
simulation de ce test se fait alors par désactivation des zones du maillage ne correspondant pas







Figure 2.22 – Zones prédéﬁnies sur le maillage M1 pour l’opération de découpe numérique de
l’anneau.
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2.3.2 Identiﬁcation du comportement du matériau
La simulation numérique, à température ambiante, de l’essai Swift, a été réalisée en utilisant
les paramètres matériaux identiﬁés à partir de la base de données expérimentale présentée dans
le premier chapitre.
Le comportement élastique est représenté par un coeﬃcient de poisson ν = 0,33 et un
module de Young E = 68000 MPa. Étant donné que les résultats de cisaillement cyclique ont
mis en évidence un très faible eﬀet Bauschinger, l’écrouissage cinématique n’a pas été considéré.
Le comportement plastique est déﬁni et comparé pour les critères de plasticité de von Mises
et de Hill48 (disponibles en standard dans le code de calcul ABAQUS) ainsi que pour les
deux lois saturantes de Voce et de Hockett-Sherby. Ces deux lois, qui déﬁnissent l’évolution
de l’écrouissage isotrope, ont été identiﬁées à partir d’un simple essai de traction suivant la
direction de laminage.
Le critère de plasticité de Hill48 [Hill, 1948] est déﬁni comme :
σ¯ =
√
F (σ22 − σ33)2 +G(σ33 − σ11)2 +H(σ11 − σ22)2 + 2Lσ223 + 2Mσ231 + 2Nσ212 (2.4)
où les coeﬃcients F , G, H, L, Met N sont les coeﬃcients de Hill que l’on peut déterminer de
manière classique à partir des valeurs de limites élastiques σα, dans les directions α, ou comme
dans notre cas à partir des coeﬃcients d’anisotropie rα avec :
F =
r0








(r0 + r90)(2 r45 + 1)
2 r90 (1 + r0)
(2.5)
Dans le cas particulier d’un matériau isotrope, le critère de Hill48 se rapporte au critère de
von Mises et les coeﬃcients de Hill se résument à F = G = H = 0,5 et L = M = N = 1,5
(soit tous les coeﬃcients rα égaux à 1). D’ailleurs, pour les coeﬃcients M et N , représentant
le comportement du matériau dans l’épaisseur, il est souvent choisi, à cause du manque de
données expérimentales, d’utiliser l’hypothèse de l’isotropie en posant pour ces deux coeﬃcients
M = N = 1,5.
- 88 -
2.3 Simulation numérique de l’essai Swift
Dans ABAQUS, pour retranscrire le comportement anisotrope, il est nécessaire de renseigner
les rapports des contraintes Rij obtenus à partir des coeﬃcients de Hill ou d’anisotropie plastique
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Le tableau 2.3 présente les valeurs des coeﬃcients Rij calculés à partir des coeﬃcients
d’anisotropie moyens : r¯0 = 0.65, r¯45 = 0.85 et r¯90 = 0.72, déterminés dans le chapitre précédent.
Le critère de Hill48 identiﬁé avec les coeﬃcients d’anisotropie plastique, respecte la condition
(G+H) = 1 impliquant un coeﬃcient R11 = 1 et justiﬁant l’utilisation de la courbe d’écrouis-
sage dans la RD pour identiﬁer la loi d’évolution de l’écrouissage isotrope.
R11 R22 R33 R12 R13 R23
1.0 1.03 0.93 0.98 1.0 1.0
Table 2.3 – Valeurs des coeﬃcients Rij déterminés à partir des coeﬃcients rα.
La loi de Voce [Voce, 1948, Voce, 1955] décrivant l’évolution de l’écrouissage isotrope est
déﬁnie comme suit :
σy = σ0 +Q [1− exp(−Cy ε¯p)] (2.7)
Et la loi de Hockett-Sherby [Hockett and Sherby, 1975] (équivalente à la loi de Voce si n = 1)
par :
σy = σ0 +Q [1− exp(−Cy (ε¯p)n)] (2.8)
où ε¯p représente la déformation plastique équivalente, σ0 la limite d’élasticité, Q = (σsat − σ0)
avec σsat la valeur de la contrainte à saturation et Cy la vitesse d’écrouissage. Pour la loi de
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Hockett-Sherby, le paramètre n va permettre d’augmenter la valeur de la contrainte à saturation.
L’identiﬁcation de ces paramètres a été réalisée par la méthode des moindres carrés, sur l’essai
de traction eﬀectué suivant la RD à température ambiante, et les paramètres obtenus sont
présentés dans le tableau 2.4.
σ0 σsat Cy n
Loi de Voce 102.75 292.14 13.50 −
Loi de Hockett-Sherby 91.74 308.63 7.98 0.831
Table 2.4 – Valeurs des paramètres identiﬁés pour les lois de Voce et Hockett-Sherby.
La ﬁgure 2.23 montre le résultat de l’identiﬁcation des lois de Voce et Hockett-Sherby com-
parés à la courbe expérimentale de traction monotone obtenue suivant la direction de laminage.
La diﬀérence entre les deux lois n’apparaît qu’à partir de la ﬁn de l’essai expérimental, ce qui
signiﬁe qu’une diﬀérence de résultat notable ne sera visible que si les déformations atteintes au
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Figure 2.23 – Courbes contrainte de Cauchy/déformation plastique équivalente comparant
l’évolution des écrouissages isotropes de Voce et de Hockett-Sherby sur l’essai de traction utilisé
pour réaliser l’identiﬁcation.
La ﬁgure 2.24 présente l’état de déformation obtenu en surface extérieure du godet, tracé dans
le plan des déformations principales (ε2 , ε1) pour un critère de plasticité de von Mises et une loi
d’écrouissage de Voce, à la ﬁn de l’emboutissage. Ce graphique permet notamment de mettre
en évidence l’état de déformation atteint pour chacune des zones prédéﬁnies. On observe alors
que la zone correspondant à l’anneau (zone 3), qui servira à réaliser le test du retour élastique,
a atteint un niveau de déformation supérieur à 0.2 ce qui justiﬁe la comparaison entre les lois
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Figure 2.24 – Diagramme FLD en ﬁn d’emboutissage, simulé avec le critère isotrope de von
Mises et un écrouissage de Voce.
2.3.3 Inﬂuence du coeﬃcient de frottement
Le coeﬃcient de frottement est un paramètre diﬃcile à déterminer, expérimentalement
comme numériquement, dans les opérations d’emboutissage. Plusieurs auteurs s’accordent à
dire que celui-ci n’est pas constant suivant le type de lubriﬁcation, la forme des surfaces de tra-
vail des outils (surface plane ou arrondi matrice), la vitesse de mise en forme ou encore suivant
les pressions de contact rencontrées durant les opérations de mise en forme [Felder, 1994]. D’un
point de vue numérique, ce paramètre est souvent déterminé de façon itérative de manière que
le coeﬃcient de frottement retenu permette de se rapprocher au mieux de l’eﬀort maximal ob-
servé expérimentalement. Cependant, avec cette méthode, son eﬀet sur les résultats numériques
dépend fortement de son couplage avec la loi d’écrouissage et le critère de plasticité utilisé. Aﬁn
d’étudier uniquement l’eﬀet de ce coeﬃcient de frottement sur les résultats numériques, les
simulations de cette section sont seulement réalisées avec le maillage M1, le critère de von
Mises et un écrouissage de type Voce.
La ﬁgure 2.25 montre l’eﬀet du coeﬃcient de frottement (noté µ) sur le résultat d’eﬀort
d’emboutissage en fonction du déplacement de poinçon. Puisqu’un coeﬃcient de frottement
élevé aura bien évidemment pour eﬀet de diminuer le glissement et par conséquent l’avalement
du ﬂan, une augmentation de ce coeﬃcient aura pour eﬀet inverse d’augmenter l’eﬀort de mise
en forme. Une bonne corrélation de l’évolution de l’eﬀort d’emboutissage est observée entre
- 91 -
CHAPITRE 2. Emboutissage à température ambiante
l’expérimental et le résultat numérique avec un coeﬃcient de frottement µ de 0.06, jusqu’à


























Figure 2.25 – Courbes force-déplacement de poinçon montrant l’inﬂuence du coeﬃcient de




























Figure 2.26 – Inﬂuence du coeﬃcient de frottement µ sur le retour élastique mesuré par
l’ouverture d’anneau (Maillage M1, critère de von Mises, écrouissage de Voce).
D’autre part, la ﬁgure 2.26 présente l’évolution numérique de l’ouverture d’anneau en fonc-
tion du coeﬃcient de frottement et la comparaison avec l’ouverture d’anneau mesurée expéri-
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mentalement. Ce résultat montre que la valeur du coeﬃcient de frottement µ de 0,09 prédit
une meilleure estimation d’ouverture que 0,06. On notera aussi sur cette ﬁgure que l’évolution
numérique de l’ouverture d’anneau en fonction du coeﬃcient de frottement est linéaire et que la
valeur du coeﬃcient de frottement pourrait être estimée par régression linéaire. Il apparaît donc
qu’un coeﬃcient de frottement compris entre 0,06 et 0,09 permet d’obtenir des résultats ﬁables.
Dans la suite, ces deux valeurs de coeﬃcient de frottement seront retenues pour la comparaison
des simulations du procédé.
2.3.4 Inﬂuence du type d’élément ﬁni et de la discrétisation
du maillage
Inﬂuence du type d’élément ﬁni
Le type d’élément ﬁnis utilisé pour réaliser les simulations numériques a évidemment un
impact sur les résultats. Aﬁn d’analyser cet eﬀet, nous nous proposons de comparer, ici, les
diﬀérents résultats obtenus avec les deux types d’éléments ﬁnis présentés au cours de la partie
bibliographique (l’élément solide C3D8I et l’élément coque solide SC8R). Le résultat obtenu avec
un élément coque classique quadrangle à intégration réduite prenant en compte le cisaillement
transverse (l’élément coque S4R) est aussi étudié. Le critère de plasticité de von Mises, un
écrouissage isotrope de type Voce, le maillage M1 et un coeﬃcient de frottement µ = 0,06 sont























Figure 2.27 – Courbes force-déplacement de poinçon en fonction du type d’élément ﬁni utilisé
(Maillage M1, critère de von Mises, écrouissage de Voce et coeﬃcient de frottement µ =0,06).
La ﬁgure 2.27 compare les résultats numériques obtenus pour chaque type d’élément au
résultat expérimental d’eﬀort de poinçon. On constate sur ce graphique que l’élément S4R est
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inadapté à la description de cet essai d’emboutissage. En eﬀet, la condition de contrainte plane,
σ33 = 0, implique que cet élément coque ne pourra pas subir de contrainte dans la direction de
l’épaisseur conduisant à une mauvaise description de la phase d’étirage en ﬁn de procédé.
Inﬂuence de la densité du maillage
La discrétisation du maillage peut aussi jouer un rôle important sur les résultats numériques
dans les opérations de mise en forme. Les résultats de la ﬁgure 2.27 ayant permis d’exclure
l’élément coque S4R, une étude de sensibilité à la densité de maillage est réalisée en conservant
la comparaison des éléments SC8R et C3D8I. Pour ces simulations comparant les résultats des
maillages M1 et M2, le critère de von Mises est couplé à un écrouissage de Voce et les coeﬃcients
de frottement µ = 0,06 et 0,09 sont testés. L’inﬂuence du nombre de points d’intégration dans
l’épaisseur sera également testée pour l’élément SC8R.
experimental
M1 - µ = 0.06
M2 - µ = 0.06
M1 - µ = 0.09
M2 - µ = 0.09
experimental
M1 - µ = 0.06
M2 - µ = 0.06
M1 - µ = 0.09





































Figure 2.28 – Courbes force-déplacement de poinçon en fonction du maillage et du type
d’élément ﬁnis utilisé (Critère de von Mises et écrouissage de Voce).
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Les résultats présentés ﬁgure 2.28 montrent que seule la partie étirage du procédé est modiﬁée
par le type d’élément ﬁni utilisé. Le raﬃnement du maillage semble avoir un eﬀet de lissage
sur les résultats tant au cours de l’emboutissage que dans la partie étirage du procédé. Les
oscillations observées dans la partie étirage, plus marquées pour le maillage grossier (M1),
correspondent aux passages successifs des éléments dans la partie verticale de la matrice, située
en sortie de rayon. Il apparaît que l’élément C3D8I est un peu plus « rigide » que l’élément
SC8R pour une sollicitation de type étirage, correspondant à un état de compression radiale et
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b) C3D8I
Figure 2.29 – Évolution de l’épaisseur de l’embouti en fonction du type d’élément ﬁnis utilisé
(Maillage M1, critère de von Mises et écrouissage de Voce).
La ﬁgure 2.29 confronte, pour chaque type d’élément et en fonction du coeﬃcient de frot-
tement (µ), les épaisseurs prédites avec le maillage M1 et les résultats expérimentaux des
proﬁls d’épaisseur. On observe sur ces graphiques une bonne correspondance entre les résultats
numériques et expérimentaux bien que l’élément SC8R prédise moins bien les zones d’amin-
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cissement tout en décrivant correctement la tendance générale. Par ailleurs, il s’est avéré que
le nombre de points d’intégration dans l’épaisseur pour un maillage composé d’éléments SC8R
n’a quasiment pas d’inﬂuence sur les résultats de la force d’emboutissage ou de la prédiction
des épaisseurs.
Cependant, d’après la ﬁgure 2.30, leur nombre a une certaine inﬂuence sur l’ouverture de
l’anneau, déterminant le retour élastique post-emboutissage. On peut voir sur cet histogramme
que l’augmentation du nombre de points d’intégration dans l’épaisseur d’un élément SC8R
a tendance à diminuer la valeur du retour élastique pour un maillage donné. Cela pourrait
s’expliquer par une « rigidiﬁcation » plus prononcée de l’élément pour un faible nombre de
points d’intégration. D’un autre coté, une discrétisation plus ﬁne augmente la valeur du retour
élastique quel que soit le type d’élément ﬁni utilisé. Il en est de même pour le coeﬃcient
de frottement qui en augmentant donne une ouverture d’anneau plus grande. Les prédictions
numériques d’ouverture d’anneau sont toutes du bon ordre de grandeur et proche de la valeur
moyenne expérimentale de 6 mm. Pour autant, les diﬀérentes densités de maillage et les deux
types d’éléments testés, génèrent des temps de simulation très variables (ﬁgure 2.31). Un facteur
d’environ 4,6 est obtenu entre les temps de simulation des maillages M1 et M2 pour les deux
















































Figure 2.30 – Inﬂuence du type d’élément ﬁnis utilisé sur l’ouverture de l’anneau (Critère de
von Mises et écrouissage de Voce).
- 96 -
2.3 Simulation numérique de l’essai Swift
Les barres d’erreur indiquées sur la ﬁgure 2.31 représentent les temps de calcul minimum et
maximum tandis que les valeurs correspondent aux temps moyens. Pour l’élément SC8R, ces
barres d’erreur tiennent compte de la variation du coeﬃcient de frottement (0,06 et 0,09) et du
nombre de points d’intégration dans l’épaisseur (5 et 15 points) alors que pour l’élément C3D8I
seul le coeﬃcient de frottement varie. Les éléments SC8R sont donc très rentables d’un point
de vue qualité/coût puisque la totalité des résultats expérimentaux sont correctement simulés
avec ce type d’élément. Toutefois, les résultats obtenus avec les éléments C3D8I sont plus précis


































Figure 2.31 – Inﬂuence du type d’élément ﬁnis utilisé sur le temps de calcul (Critère de von
Mises et écrouissage de Voce).
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2.3.5 Inﬂuence de la loi de comportement et du critère de plasticité
La loi d’écrouissage et le critère de plasticité, qui déﬁnissent le comportement du matériau,
jouent un rôle important dans la prédiction des diﬀérents résultats obtenus lors de la simulation
numérique des procédés. Il est analysé, dans cette section, l’inﬂuence du choix de ces modèles
de comportement sur les résultats de mise en forme et de retour élastique. Le maillage M2 et
le type d’élément SC8R avec 15 points d’intégration dans l’épaisseur (SC8R-15pts) sont ﬁxés
pour cette étude.
Loi d’écrouissage
La loi d’écrouissage permet de décrire l’évolution de la surface de charge. La comparaison est
ici réalisée entre deux lois d’évolution macroscopique saturantes de type phénoménologique : les
lois de Voce et de Hockett-Sherby (équations 2.7 et 2.8), couplées au critère de plasticité isotrope
de von Mises. La ﬁgure 2.32 présente la confrontation des résultats d’eﬀort d’emboutissage
obtenus en fonction de la loi d’écrouissage utilisée avec le résultat expérimental. La corrélation
est excellente jusqu’à 12 mm de déplacement de poinçon, pour les deux lois d’écrouissage avec
un coeﬃcient de frottement de 0,06. Dans la partie étirage, on obtient une meilleure estimation
du niveau d’eﬀort pour la loi de Hockett-Sherby et un coeﬃcient de frottement de 0,06. En
revanche, pour les ouvertures numériques d’anneau, présentées ﬁgure 2.33, la loi de Voce est
celle qui se rapproche au mieux du résultat expérimental, les ouvertures prédites par la loi
de Hockett-Sherby étant plus élevées. Ce résultat est cohérent avec la ﬁgure 2.23 montrant,
pour des déformations supérieures à 0.2, que la loi de Hockett-Sherby présente des valeurs de
contrainte plus élevées, ce qui a pour eﬀet d’augmenter le retour élastique.
experimental
Voce - µ = 0.06
Hockett - µ = 0.06
Voce - µ = 0.09



















Figure 2.32 – Courbes force-déplacement de poinçon montrant l’inﬂuence de la loi d’écrouis-
sage sur l’eﬀort d’emboutissage (Maillage M2, critère de von Mises et élément SC8R-15pts).
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Figure 2.33 – Inﬂuence de la loi d’écrouissage utilisée sur l’ouverture de l’anneau (Maillage
M2, critère de von Mises et élément SC8R-15pts).
Critère de plasticité
Le critère de plasticité est utilisé pour représenter la surface de charge et déﬁnir le caractère,
isotrope ou anisotrope, de l’écoulement plastique du matériau. La comparaison présentée sur la
ﬁgure 2.34 confronte les résultats d’eﬀort d’emboutissage obtenus avec le critère isotrope de von
Mises et le critère orthotrope de Hill48, pour un écrouissage isotrope de type Hockett-Sherby.
On constate alors que la prise en compte de l’anisotropie du comportement modiﬁe uniquement
les eﬀorts dans la partie étirage du procédé. Cela peut s’expliquer, pour le critère de Hill48,
par une évolution des épaisseurs qui surestime les résultats expérimentaux, comme observé sur
la ﬁgure 2.35. Par rapport au critère de von Mises, les épaisseurs obtenues avec le critère de
Hill48 (diﬀérentes selon les directions du plan de la tôle) sont plus importantes, ce qui entraîne
une augmentation de l’eﬀort de mise en forme lors de l’opération d’étirage. Enﬁn, il est observé
que l’ordre des courbes numériques suivant les orientations RD, DD et TD respectent l’ordre
observé expérimentalement.
La ﬁgure 2.36 présente l’évolution du diamètre extérieur du godet au cours de l’emboutissage
en fonction du déplacement de poinçon, traduisant ainsi l’avalement de la tôle au cours du
procédé. Les mesures du diamètre extérieur du godet, suivant la direction de laminage, ont
été eﬀectuées avec un pied à coulisse à partir des essais interrompus décrits sur la ﬁgure 2.11
(Classic Cups) et d’autre part, avec les godets issus des mesures ARAMIS ayant permis de
déterminer les diagrammes FLD des ﬁgures 2.17 et 2.18. Les résultats numériques sont en
accord avec les valeurs expérimentales mesurées. Le critère anisotrope prédit un avalement,
suivant la direction de laminage, légèrement plus important que le critère isotrope tandis que
l’inﬂuence du coeﬃcient de frottement entre 0,06 et 0,09 est quasiment insigniﬁante. On observe
également que le critère de von Mises prédit mieux le diamètre du godet sur les quinze premiers
millimètres de déplacement de poinçon alors que le critère de Hill48 devient plus précis après
20 mm de déplacement de poinçon.
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experimental
vM HS - µ = 0.06
Hill HS - µ = 0.06
vM HS - µ = 0.09




















Figure 2.34 – Courbes force-déplacement de poinçon montrant l’inﬂuence du critère de plastic-
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Figure 2.35 – Évolutions de l’épaisseur de l’embouti en fonction du critère de plasticité utilisé
(Maillage M2, élément SC8R-15pts et un écrouissage de Hockett-Sherby).
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Classic Cups
Aramis Cups
vM HS - µ = 0.06
Hill HS - µ = 0.06
vM HS - µ = 0.09

































Figure 2.36 – Évolution du diamètre du godet en cours d’emboutissage montrant l’inﬂuence du
critère de plasticité (Maillage M2, élément SC8R-15pts et un écrouissage de Hockett-Sherby).
Les résultats de cornes d’emboutissage présentés sur la ﬁgure 2.37 montrent que le critère
de Hill48 arrive à prédire correctement la position des cornes même si les amplitudes sont sous-
estimées. On note qu’une élévation du coeﬃcient de frottement conduit à une augmentation de
la hauteur du godet quel que soit le critère choisi.
Experimental
vM HS - µ = 0.06
Hill HS - µ = 0.06
vM HS - µ = 0.09


















Angle from RD [˚]
Figure 2.37 – Inﬂuence du critère de plasticité sur l’eﬀet de corne (Maillage M2, élément
SC8R-15pts et un écrouissage de Hockett-Sherby).
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Les ouvertures numériques d’anneau présentées sur la ﬁgure 2.38 montrent que le critère
de Hill48 n’est pas apte à décrire correctement le retour élastique, sans doute à cause d’une
mauvaise prédiction de l’état des contraintes dans l’anneau pour ce critère (le critère de Hill48
est en eﬀet connu pour ne pas reproduire correctement le comportement de matériaux pour
lesquels r < 1 [Laurent et al., 2010, Grèze et al., 2010]). En revanche, le critère isotrope de von
Mises est en accord avec le résultat expérimental d’ouverture d’anneau mais ne permet pas de
















Figure 2.38 – Ouverture de l’anneau en fonction du critère de plasticité utilisé (Maillage M2,
élément SC8R-15pts et un écrouissage de Hockett-Sherby).
experimental
Hill HS - µ = 0.06
vM HS - µ = 0.06
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Figure 2.39 – Diagramme FLD expérimental et simulés comparés à 30 mm de déplacement
de poinçon (Maillage M2, élément SC8R-15pts et un écrouissage de Hockett-Sherby).
Finalement, la ﬁgure 2.39 compare les états de déformation en peau externe du godet en
comparant le résultat expérimental, issu des mesures de champs, aux résultats obtenus avec les
deux critères de plasticité. Il apparaît que l’état de déformation ﬁnal est assez bien prédit par
les deux critères, ce qui conﬁrme que la mauvaise prédiction du retour élastique par le critère
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de Hill48 est due à une mauvaise estimation de la répartition des contraintes internes dans
l’anneau.
2.3.6 Inﬂuence du diamètre intérieur de la matrice
En emboutissage, les dimensions géométriques des outils ont un impact direct sur la forme
ﬁnale des pièces fabriquées. Ainsi, les modiﬁcations de dimensions dues à l’usure des outils ou
tout simplement les tolérances d’usinages peuvent impacter les résultats expérimentaux. Dès
lors, les résultats numériques, obtenus avec les cotes théoriques des outils et des conditions
aux limites « parfaites », peuvent être légèrement erronés en comparaison des résultats expéri-
mentaux, car les conditions numériques et expérimentales ne sont pas comparables. Nous nous
intéressons dans cette section à l’inﬂuence du diamètre intérieur de la matrice sur les résultats
d’emboutissage ainsi que sur le retour élastique. Les paramètres ﬁxés sont le maillage M2, la
loi d’écrouissage de Hockett-Sherby et un coeﬃcient de frottement de 0.06.
La ﬁgure 2.40 présente les résultats expérimentaux obtenus pour deux diﬀérents diamètres
de matrice. La première matrice, de diamètre φ1 = 35,30 mm, correspond au diamètre utilisé
jusqu’à présent (mesuré sur la matrice du jeu d’outil original) et la seconde, de diamètre φ2 =
35,25 mm (diamètre théorique), correspond à la matrice neuve fabriquée pour le dispositif
d’emboutissage en température, qui sera détaillé dans le chapitre 3. On constate sur ce graphique
qu’un écart de 5 centièmes de millimètre sur la valeur du diamètre d’ouverture de la matrice



























Figure 2.40 – Courbes force-déplacement de poinçon montrant l’inﬂuence du diamètre intérieur
de la matrice sur les eﬀorts d’emboutissage expérimentaux et numériques (Maillage M2, élément
SC8R-15pts et un écrouissage de Hockett-Sherby).
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Les résultats numériques obtenus pour le critère de von Mises, avec les éléments SC8R et
C3D8I, sont également comparés aux résultats expérimentaux, pour les deux diamètres de ma-
trice. On observe que les prédictions numériques sont équivalentes jusqu’à la partie étirage du
procédé, quel que soit le diamètre utilisé. Le diamètre de la matrice a donc très peu d’inﬂu-
ence sur les résultats de la partie emboutissage. Dans la partie en étirage, les eﬀorts obtenus
avec l’élément SC8R semblent plus proches des résultats expérimentaux que ceux obtenus avec
l’élément C3D8I, qui surestime légèrement les eﬀorts d’étirage de la collerette. Les ouvertures
d’anneau obtenues pour les simulations de la ﬁgure 2.40 sont présentées sur l’histogramme de
la ﬁgure 2.41. On note alors peu de variation de la valeur du retour élastique de l’anneau en
fonction du diamètre intérieur de la matrice. Cela indique que la partie étirage du procédé a
peu d’inﬂuence sur l’étape de retour élastique. Les contraintes internes générées lors du pliage
du ﬂan, sur le rayon de la matrice, sont donc globalement les seules à induire le retour élastique
car la région de l’anneau ne subit pas de changement signiﬁcatif de mise en forme entre les
deux diamètres de matrice étudiés. Cela est d’ailleurs en accord avec la prédiction des eﬀorts
















Figure 2.41 – Ouverture de l’anneau en fonction du diamètre intérieur de la matrice (Maillage
M2, élément SC8R-15pts et un écrouissage de Hockett-Sherby).
En revanche, il apparaît sur la ﬁgure 2.42 que le diamètre intérieur de la matrice possède une
certaine inﬂuence sur les temps de calcul. On remarque, sur cet histogramme, qu’un diamètre
plus faible engendre des diﬃcultés de convergence et donc des temps de calcul plus important
car les conditions cinématiques, plus contraignantes, conduisent à un étirage plus conséquent.
Pour des simulations avec un critère de plasticité anisotrope, générant des épaisseurs variables
suivant les diﬀérentes orientations du plan de la tôle, on se rend compte que la gestion du
contact sera plus complexe, ce qui aura également pour eﬀet de générer des temps de calcul
beaucoup plus longs. Enﬁn, il apparaît que l’élément SC8R, pour lequel les simulations ont été
eﬀectuées avec un seul élément dans l’épaisseur, est bien plus avantageux en termes de temps
de calcul que l’élément C3D8I, avec lequel 3 couches d’éléments sont utilisées. Cela a bien sûr
pour eﬀet d’augmenter considérablement le nombre de degrés de liberté et par conséquent le
temps des calculs.
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Figure 2.42 – Inﬂuence du diamètre intérieur de la matrice sur le temps de calcul.
Toutefois, les simulations réalisées avec les éléments C3D8I permettent (comme dans le cas
des prédictions d’épaisseurs) de rendre l’analyse plus ﬁne. Ainsi, en ﬁn d’avalement sous serre-
ﬂan, au moment où les cornes d’emboutissage restent seules en contact entre le serre-ﬂan et la
matrice, celles-ci sont écrasées au niveau de l’arête intérieure, comme le montre la ﬁgure 2.43.
Ears squeezed
C3D8I elementsSC8R elements
Figure 2.43 – Vue de détail des cornes d’emboutissage montrant l’écrasement de l’arête interne
du godet prédit par les simulations utilisant l’élément C3D8I.
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Ce résultat, non prédit par les éléments coques SC8R, est pris en compte par la modélisation
utilisant des éléments C3D8I. Ceci provient du fait qu’un seul élément SC8R est utilisé dans
l’épaisseur de la tôle, ce qui ne permet pas de reproduire ce type de distorsion au niveau de
l’arête (l’élément SC8R étant à interpolation linéaire). Cela peut donc ﬁnalement expliquer
que les simulations utilisant l’élément C3D8I coûtent plus cher en temps de calcul puisqu’elles
permettent de reproduire ce détail, correspondant à la réalité.
2.3.7 Bilan
Cette partie a montré, dans le cas d’un emboutissage de godet, l’inﬂuence de plusieurs
paramètres (numériques, matériaux et géométriques) sur les résultats de simulation. Dans un
permier temps, il a été montré que le type d’élément S4R (coque classique à intégration réduite)
n’est pas adapté à la simulation de ce procédé d’emboutissage avec étape d’étirage.
Puis, il a été observé qu’une discrétisation plus ﬁne du maillage conduit à une meilleure des-
cription de l’eﬀort d’emboutissage dans la phase d’étirage du procédé et à une augmentation du
retour élastique quel que soit le type d’élément ﬁni utilisé. D’autre part, les lois d’écrouissage
de Voce et Hockett-Sherby couplées au critère isotrope de von Mises oﬀrent des résultats très
proches avec une meilleure description des eﬀorts d’emboutissage pour la loi de Hockett-Sherby
et une meilleure évaluation du retour élastique pour la loi de Voce. Bien que le critère de Hill48
soit connu pour avoir des diﬃcultés à reproduire correctement le comportement des matériaux
pour lesquels les coeﬃcients d’anisotropie plastique sont inférieurs à 1, il apparaît que celui-
ci prévoit correctement la position des cornes d’emboutissage ainsi que l’ordonnancement des
épaisseurs des trois orientations étudiées par rapport à la direction de laminage. Le critère de
plasticité de Hill48 possède, par ailleurs, une forte inﬂuence sur les résultats d’eﬀort d’emboutis-
sage dans la phase d’étirage du procédé. Son utilisation pour la prédiction du retour élastique
est insuﬃsante, a contrario du critère de von Mises. L’inﬂuence du diamètre intérieur de la
matrice a aussi été étudiée. Les éléments C3D8I sont beaucoup plus sensibles que les éléments
SC8R, aux conditions de contact imposées par la cinématique de l’essai et la géométrie des
outils. Le diamètre intérieur de la matrice a numériquement peu d’inﬂuence sur la valeur de
retour élastique.
Il ressort ﬁnalement de cette étude que l’élément SC8R, de type coque solide, est un élé-
ment ﬁable permettant une bonne prédiction des résultats expérimentaux dans le cadre de la
simulation des opérations de mise en forme par emboutissage. Il permet d’obtenir des temps de
simulation beaucoup plus courts qu’avec l’élément solide C3D8I tout en permettant l’obtention
de résultats de qualité. L’élément C3D8I reste toutefois plus précis, notament dans la descrip-
tion des épaisseurs du godet et dans la prédiction de l’écrasement des cornes d’emboutissage,
mais pour un coût de simulation beaucoup plus conséquent.
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2.4 Essais d’emboutissage Erichsen
La partie précédente a permis de valider l’identiﬁcation des paramètres des lois constitu-
tives, identiﬁées à partir d’un simple essai de traction. Elle a aussi permis de déterminer les
paramètres numériques (type d’élément, densité de maillage, coeﬃcient de frottement) en af-
ﬁnant la corrélation expérience/simulation sur un essai d’emboutissage ayant pour principal
mode de déformation le rétreint. Il est proposé dans cette partie d’étudier les résultats obtenus
pour une autre sollicitation, de type biaxiale, en conservant les paramètres optimums déterminés
au cours de la partie précédente.
2.4.1 Principe de l’essai
L’essai Erichsen est un essai d’expansion sur poinçon hémisphérique. Il dispose d’un jonc
de retenue pour limiter l’avalement du ﬂan au cours de l’emboutissage et permet d’appliquer
une sollicitation de type biaxiale au centre de l’embouti. Cet essai permet, au même titre que
l’essai Jovignot (expansion equibiaxiale par pression hydraulique encore appelé « bulge test »),















L et T étant respectivement les directions longitudinale et transversale vis-à-vis de la RD, d0 la
longueur initiale, dL et dT les longueurs courantes dans les directions longitudinale et transverse.
Ce dispositif permet donc de caractériser l’anisotropie du matériau pour une sollicita-
tion biaxiale sachant que le trajet de déformation au sommet de l’embouti doit, pour un
matériau isotrope, suivre une pente égale à 1 (ε1 = ε2 , cf. ﬁgure 2.2). Toutefois, contraire-
ment à l’essai Jovignot, l’essai Erichsen possède l’inconvénient d’appliquer la sollicitation
par le biais d’un poinçon et donc d’introduire un frottement diﬃcile à ajuster en simulation
numérique. Enﬁn, cet essai est également utilisé pour prédire la formabilité des matériaux en
mesurant la hauteur maximale de l’embouti avant rupture LDH (pour Limiting Dome Height)
[Yoshida et al., 1995, Wang et al., 2012], au même titre que la valeur du LDR pour le test d’em-
boutissage de godet.
Aﬁn de déterminer le coeﬃcient rb, des mesures de champ de déformation ont été réalisées
au cours de l’essai avec le système ARAMIS. Ces résultats expérimentaux viennent compléter
la base de données expérimentale déjà constituée pour l’alliage d’aluminium AA5754-O. La
simulation numérique de cet essai a ﬁnalement permis d’évaluer la validité des paramètres
retenus, au cours de l’essai précédent, pour cet autre type de sollicitation.
- 107 -
CHAPITRE 2. Emboutissage à température ambiante
2.4.2 Description du dispositif et des conditions d’essais
Les essais Erichsen ont été réalisés sur la machine BUP200. L’outillage nécessaire à cet essai
de mise en forme se compose d’une matrice, d’un serre-ﬂan et d’un poinçon hémisphérique de
diamètre 60 mm (ﬁgure 2.44). La matrice et le serre-ﬂan possédent un jonc de retenue commun
permettant d’éviter l’avalement du ﬂan. Le diamètre intérieur de la matrice est de 65 mm et son
rayon d’entrée est de 5 mm. Un eﬀort de serre-ﬂan de 25 kN est appliqué pour former le jonc de
retenue en début d’essai puis pour maintenir le ﬂan et restreindre au maximum l’avalement sous
serre-ﬂan pendant l’essai. En plus de l’huile de lubriﬁcation (Numisheet2002 - Yushiro Former
FD-1500), une feuille de polypropylène de 0,1 mm d’épaisseur a été placée entre le poinçon et
la tôle, de manière à diminuer le coeﬃcient de frottement entre ces deux éléments. Le dispositif
ARAMIS (4M) ﬁlme en stéréo (deux caméras vidéos de 8-bit de niveau de gris, pour une
résolution de 2048× 2048 pixels2 à 5Hz) le déplacement d’un mouchetis préalablement peint à
la surface de la tôle. Au cours de ces essais, la totalité de la zone utile du ﬂan est observable
par les deux caméras permettant une observation complète du dôme de l’embouti jusqu’à la
rupture. Une taille de fenêtre de corrélation de 20 pixels2 avec un recouvrement de 6 pixels
(30%) a été choisie pour eﬀectuer les mesures de champ de déformation. Le facteur d’échelle








φDie = 65 mm
RP = 30 mm
RDie = 5 mm
Figure 2.44 – Schéma de l’essai d’emboutissage Erichsen.
2.4.3 Analyse des résultats expérimentaux
Eﬀorts d’emboutissage
Les essais Erichsen ont systématiquement été eﬀectués jusqu’à la rupture de la tôle. Les
courbes d’eﬀort d’emboutissage, présentées sur la ﬁgure 2.45 en fonction du déplacement du
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poinçon, montrent une excellente reproductibilité. Le niveau d’eﬀort atteint est de 25-27 kN

























Figure 2.45 – Courbes force-déplacement de poinçon des essais d’emboutissage Erichsen.
Trajets de déformation
Les trajets de déformation appliqués par le poinçon hémisphérique au sommet de l’embouti
ont pu être mesurés avec le dispositif ARAMIS et sont présentés sur la ﬁgure 2.46. Bien que l’on
observe une très bonne reproductibilité des essais, on remarque que le trajet de déformation suivi
au sommet de l’embouti n’est pas équibiaxial en déformation puisque le coeﬃcient directeur
rb = 0,868 (pour rappel, si le matériau est isotrope rb = 1). Ce résultat est lié d’une part,
à l’anisotropie du matériau mais surtout d’autre part, après observation des emboutis, à un
avalement légèrement diﬀérent sous serre-ﬂan suivant les directions du plan, malgré un eﬀort
de serre-ﬂan de 25 kN. Cet avalement diﬀérent est causé par la forme initialement rectangulaire
de la tôle, impliquant ainsi des conditions aux limites diﬀérentes suivant la direction de laminage
(bord long) et la direction transverse (bord court).
Mesures de champs de déformation
La ﬁgure 2.47 présente, à partir de l’essai Test 4 et en fonction du déplacement du poinçon,
l’évolution de l’état de déformation de la face supérieure de l’embouti (nuage FLD). On observe
que la sollicitation appliquée à la tôle est, sous le poinçon, de type biaxiale et que la partie libre,
située entre la zone en contact avec le poinçon et le rayon d’entrée de matrice, est sollicitée en
traction plane.
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Figure 2.46 – Trajectoires de déformation au pôle de l’embouti pour les essais Erichsen et
régresion linéaire du nuage de points expérimental pour la détermination du coeﬃcient rb (Major
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Figure 2.47 – Évolution du nuage FLD en fonction du déplacement du poinçon pour l’essai
Erichsen Test 4.
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Observation de l’eﬀet Portevin-Le Chatelier en emboutissage par expansion
Les mesures de champ de déformation ont permis de mettre en évidence la présence de
bandes de localisation de la déformation au cours de la mise en forme de cet essai hors plan.
La ﬁgure 2.49 présente diﬀérents champs de vitesse de déformation, en vue de dessus, extraits
pour certaines valeurs de déplacement de poinçon de la ﬁgure 2.48. On y observe que l’eﬀet
PLC commence pour un déplacement de poinçon supérieur à 5 mm. Les bandes PLC naissent
sous la forme d’arcs de cercle et se situent dans la partie libre de l’embouti, c’est-à-dire entre
les zones où la tôle est en contact avec le poinçon ou le rayon d’entrée de matrice. Dans un
premier temps, les bandes se propagent radialement tout en étant d’une intensité modérée. Puis,
dans un second temps, leurs longueurs diminuent, leurs largeurs augmentent, l’intensité de la
vitesse de déformation qu’elles contiennent semble croître et celles-ci se propagent de manière
circonférentielle autour du centre de l’embouti à la manière d’un anticyclone. Le cercle présent
depuis le début de l’essai et d’intensité maximale délimite la zone libre de la tôle de celle en
expansion sous le poinçon. Il n’a pas été observé de bandes PLC dans cette partie en expansion
sous le poinçon, les conditions de contact nuisant probablement à leur développement.
La largeur des bandes PLC a ﬁnalement pu être mesurée grâce au système ARAMIS. Elles
sont de l’ordre de 1,2 mm à leur apparition (env. 5 mm de déplacement de poinçon) et aug-






























Figure 2.48 – Eﬀort d’emboutissage de l’essai Test 4 avec les instants retenus pour observer
les champs de la ﬁgure 2.49.
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21 3 4
Major Strain Rate ﬁelds
Major Strain ﬁelds
Major Strain Rate ﬁelds
Major Strain ﬁelds
5 6 7 8
Figure 2.49 – Champs de déformation et de vitesse de déformation, associés aux puces de la
ﬁgure 2.48 montrant l’apparition et la présence de bandes PLC au cours d’un essai Erichsen.
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2.4.4 Simulation numérique de l’essai Erichsen
Modélisation de l’essai
La simulation de cet essai d’emboutissage a été réalisée en conservant une partie des
paramètres numériques optimums déterminés dans la partie de l’emboutissage de godet. Ainsi,
le coeﬃcient de frottement µ est ﬁxé à 0,06. La même loi d’écrouissage isotrope de type Hockett-
Sherby est conservée et est associée aux critères de von Mises et de Hill48 pour comparaison. Au
vu des conditions de symétrie géométriques et matérielles, seul un quart du ﬂan est modélisé.
Le maillage utilisé pour la simulation de l’essai Erichsen est présenté sur la ﬁgure 2.50. Il est
composé de 5156 éléments SC8R dont 2860 éléments sont situés dans la région du dôme et
1632 éléments dans la zone du jonc. La taille de maille moyenne est de 0,5 mm dans la partie
qui constitue le dôme. Cette densité est équivalente à la densité du maillage M1 de l’étude
précédente. Les outils sont modélisés par des surfaces analytiques rigides car ils sont considérés
indéformables. Les conditions aux limites de symétrie sont appliquées suivant la direction de


















Figure 2.50 – Maillage utilisé pour la simulation de l’essai Erichsen
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Analyse des résultats numériques et expérimentaux
La compararaison entre l’expérimental et les résultats numériques de l’eﬀort de poinçon en
fonction de son déplacement est présentée sur la ﬁgure 2.51. Il est intéressant de noter que le
critère de plasticité de Hill48, qui prédisait une moins bonne réponse dans le cas de l’emboutis-
sage de godet, est dans le cas de l’essai Erichsen en parfait accord avec l’eﬀort d’emboutissage
expérimental. A contrario, le critère de von Mises, qui prédisait la meilleure réponse pour l’essai
Swift, surestime l’eﬀort de mise en forme, dans le cas présent. Cela signiﬁe que la limite et la
direction de l’écoulement plastique, pour une sollicitation de type biaxiale, est mieux décrite
par le critère de Hill48 que par le critère de von Mises, pour l’alliage d’aluminium étudié.
experimental
vM HS - µ = 0.06




















Figure 2.51 – Courbes force-déplacement de poinçon comparant les résultats de simulation
obtenus pour les critères de plasticité de von Mises et de Hill48 à l’eﬀort d’emboutissage ex-
périmental du Test 4.
La ﬁgure 2.52 montre que le trajet de déformation observé expérimentalement au sommet
de l’embouti du Test 4, est en accord avec ceux issus de la simulation numérique, obtenus pour
les deux critères de plasticité. Par ailleurs, pour cet essai en expansion, le critère de von Mises
ne suit pas un trajet de déformation de pente 1, conﬁrmant ainsi l’hypothèse que le coeﬃcient
rb déterminé n’est pas celui d’un trajet équibiaxial en déformation, celui-ci étant impacté par
des conditions aux limites diﬀérentes suivant les directions longitudinale et transverse. Il en
est de même pour le trajet de déformation obtenu avec le critère de Hill48 qui, en supposant
une sollicitation équibiaxiale en contrainte (σ1 = σ2), aurait dû donner, avec les valeurs des
coeﬃcients de Hill identiﬁés à partir des coeﬃcients d’anisotropie plastique, une pente égale à
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rb = 0.868
experimental
vM HS - µ = 0.06
















Figure 2.52 – Trajets de déformation numériques obtenus au sommet de l’embouti pour les
critères de plasticité de von Mises et de Hill48 et comparaison au résultat expérimental retenu
(Test 4).
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2.5 Conclusion
Ce chapitre a présenté les résultats expérimentaux obtenus pour deux types d’essai d’em-
boutissage. Ces deux essais, balayant la totalité du plan des déformations principales (ε1 , ε2),
ont permis de montrer l’inﬂuence du critère de plasticité sur les résultats de simulation et de
valider les coeﬃcients des lois d’écrouissage isotrope identiﬁées. Au travers de l’essai Swift,
ce chapitre a permis de montrer, dans un premier temps, que l’élément ﬁni SC8R posséde de
réels atouts pour la simulation numérique des procédés d’emboutissage car il permet un gain
de temps non négligeable pour une estimation correcte des résultats expérimentaux. L’élément
C3D8I propose quant à lui des résultats plus proches de la réalité mais pour des coûts de simu-
lation beaucoup plus conséquents. Le critère de von Mises, couplé aux lois d’écrouissage de
Voce ou de Hockett-Sherby, est souvent en accord avec les résultats expérimentaux. Le critère
de Hill48 permet de reproduire correctement les eﬀets induits par l’anisotropie du matériau
mais reste insatisfaisant pour la prédiction du retour élastique.
Dans un second temps, au travers l’essai Erichsen, les choix eﬀectués et les paramètres
numériques retenus lors de l’emboutissage de godet ont été réutilisés. Cette démarche a permis
de vériﬁer si les paramètres numériques, ﬁxés au cours de la simulation de l’essai Swift et per-
mettant de proposer des résultats satisfaisants pour une sollicitation de type rétreint, étaient
également viables pour une sollicitation en expansion biaxiale. Finalement, les paramètres op-
timums déterminés lors du premier essai d’emboutissage ont en partie été validés sur le cas de
l’emboutissage hémisphérique en expansion. En eﬀet, inversement à l’essai Swift, les résultats
d’eﬀort de poinçon sont mieux prédit avec le critère de Hill48 qu’avec le critère von Mises, ce
dernier surestimant les eﬀorts de mise en forme dans le cas d’une sollicitation biaxiale. Enﬁn,
il s’est avéré que la détermination du coeﬃcient d’anisotropie biaxiale rb n’est pas évidente
avec ce test car celui-ci est très sensible, expérimentalement, à la déﬁnition des conditions aux
limites et par conséquent à la géométrie de la tôle.
Par ailleurs, des mesures de champ ont montré que l’eﬀet PLC se manifeste et est observable
pendant l’essai Erichsen, ce qui a permis de décrire la cinématique et d’évaluer l’évolution de
la largeur des bandes de localisation de la déformation, au cours de cet essai d’emboutissage.
Les bandes PLC se propagent dans la partie libre de l’embouti, où la sollicitation est de type





Caractérisation de la formabilité en température
Ce chapitre présente la conception du dispositif d’emboutissage réalisé au cours de la thèse,
qui a permis la mise en forme de godet cylindrique en alliage AA5754-O à des températures
dites moyennes (inférieures à 0.5 Tf), ainsi que l’exploitation des résultats obtenus avec ce
dispositif.
Après une première partie bibliographique introduisant le procédé d’emboutissage à tiède,
une seconde partie est consacrée aux choix technologiques eﬀectués, lors de la conception de
l’outillage. Cette partie se décompose en quatre sections. La première décrit la méthode retenue
pour le chauﬀage des outils et présente la validation de la mise en température des ﬂans par
conduction thermique avec le serre-ﬂan, permettant ainsi de déterminer la distribution de la
température au sein des ﬂans, avant les essais aux diﬀérentes températures étudiées : 100, 150 et
200 C˚. La section suivante traite du revêtement des outils d’emboutissage matrice et serre-ﬂan
par dépot PVD (Physical V apor Deposition) où un ﬁlm mince W-Ti-N est appliqué sur les
surfaces de contact ﬂan/outils des outils concernés. Finalement, la dernière section concerne la
caractérisation des propriétés tribologiques en température du ﬁlm mince W-Ti-N avec l’alliage
d’aluminium AA5754-O étudié dans cette thèse. La troisième partie de ce chapitre décrit les
conditions d’essais d’emboutissage en température et la dernière partie présente les essais de
formabilité en température qui ont été réalisés avec le dispositif conçu. Des essais d’emboutissage
de godet pour des températures de mise en forme allant de la température ambiante à 200 C˚ y
sont présentés. L’utilisation d’inserts permettant de tester l’inﬂuence d’un type de revêtement
mince sur les résultats d’emboutissage, par rapport à des inserts sans revêtement, est également
étudiée. Les résultats expérimentaux comparés sont les eﬀorts d’emboutissage, les épaisseurs
des godets suivant les trois directions RD, DD et TD, les cornes d’emboutissage ainsi que les
retours élastiques obtenus selon l’essai de Demeri.
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3.1 Introduction à l’emboutissage en température
La technologie de mise en forme à tiède appliquée aux alliages d’aluminium [Bolt et al., 2001,
Toros et al., 2008], typiquement à une température inférieure à 0,5 Tf (où Tf est la tem-
pérature de fusion, c’est-à-dire 660 C˚ pour un alliage Al-Mg), ainsi que la mise en forme
par emboutissage à chaud de pièces automobiles utilisant des aciers à haute résistance mé-
canique [Karbasian and Tekkaya, 2010] ont reçu une attention considérable depuis plusieurs
années. Ces dix dernières années, la mise en forme par emboutissage à tiède a particu-
lièrement été mise en oeuvre pour les alliages de magnésium qui présentent une formabi-
lité à température ambiante relativement limitée [Mori and Tsuji, 2007]. Ainsi, plusieurs au-
teurs ont montré que la mise en forme en température de ces alliages augmentait grande-
ment leur formabilité [Doege and Dröder, 2001, Palaniswamy et al., 2004, Zhang et al., 2007].
L’amélioration de cette formabilité, évaluée par une augmentation du rapport limite d’em-
boutissage dans le cas de l’emboutissage de godet, a d’abord pu être observée en mise en
forme isotherme [Chen and Huang, 2003, Ghaﬀari Tari et al., 2013], puis en imposant un gra-
dient de température [Yoshihara et al., 2003b, Ghaﬀari Tari et al., 2013] et enﬁn en associant
un gradient de température avec un eﬀort de serre-ﬂan variable [Yoshihara et al., 2003b,
Yoshihara et al., 2003a]. Ainsi Yoshira et al. [Yoshihara et al., 2003b, Yoshihara et al., 2003a]
ont pu, sur l’essai d’emboutissage de godet, atteindre un rapport limite d’emboutissage (LDR)
égal à 5 alors que ce rapport est de l’ordre de 1,32 à température ambiante pour un matériau
non recuit [Mori and Tsuji, 2007] et de 2,1 en isotherme à 300 C˚ avec un eﬀort de serre-ﬂan
variable [Yoshihara et al., 2005].
Pour les alliages d’aluminium de la série 5000, la formabilité est également restreinte à
température ambiante car généralement perturbée par l’eﬀet Portevin-Le Chatelier. De fait,
l’intérêt de la mise en forme en température trouve également sa place dans le cadre de l’em-
boutissage de ces alliages d’aluminium puisque, comme cela a été montré au chapitre 1, l’eﬀet
PLC ne se manifeste que dans une certaine plage de température et de vitesse de déformation.
Le choix d’une température modérée de mise en forme en dehors de la plage de température où
l’eﬀet PLC est connu pour se manifester peut donc améliorer grandement la formabilité de ces
alliages [Naka and Yoshida, 1999]. Une autre solution serait de déterminer la plage de vitesse
de déformation pour laquelle l’eﬀet PLC est inexistant, mais cela n’aurait pas autant d’eﬀet sur
la formabilité que la température de mise en forme [Naka et al., 2001]. Par ailleurs, la tempéra-
ture aﬀecte nettement plus la viscosité du matériau ce qui permet de diminuer signiﬁcativement
les eﬀorts mis en jeu lors des phases de déformation.
Tout comme les alliages de magnésium, les alliages d’aluminium ont donc eux aussi
été largement étudiés dans la littérature ces quinze dernières années, aﬁn d’améliorer leur
mise en forme à l’aide de la température. Plusieurs résultats, issus de la littérature, in-
diquent que 200 à 300% d’augmentation de la formabilité (élongation) peut être obtenue
en formant les alliages d’aluminium entre 200 et 350 C˚ [Ayres, 1979, Li and Ghosh, 2003].
Il a aussi été démontré, expérimentalement et numériquement, qu’un chauﬀage sélec-
tif de la tôle et de l’outillage aide à accroître la formabilité (emboutissabilité, exten-
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sibilité) [Naka and Yoshida, 1999, Moon et al., 2001, Bolt et al., 2001, Takuda et al., 2002,
Li and Ghosh, 2004b, Palumbo and Tricarico, 2007] tout en diminuant les eﬀorts de
mise en forme [Boogaard, 2002, Bolt et al., 2003, Van den Boogaard and Huétink, 2006,
Kurukuri et al., 2009, Kurukuri, 2010].
Comme énoncé précédemment, avec l’exemple de l’emboutissage de godet, la formabilité
peut s’apprécier grâce au rapport limite d’emboutissage (LDR). En utilisant cet essai, Takuda
et al. [Takuda et al., 2002] montrent, sur un alliage AA5182-O, qu’une forte emboutissabilité
est atteinte par formage à tiède seulement dans le cas où la tôle est partiellement refroidie. La
valeur du LDR augmente avec l’augmentation de la température de mise en forme ainsi qu’avec
le rayon de matrice, en atteignant un rapport de 2.8 à 250 C˚ au lieu de 2.0 à température
ambiante pour un rayon de matrice de 10 mm. Dans [Naka and Yoshida, 1999], sur un alliage
AA5083-O, les auteurs montrent que le LDR augmente avec la température sauf à 353 K
où celui-ci est inférieur au LDR mesuré à température ambiante, à cause du viellissement
dynamique et de la manifestation de l’eﬀet PLC à cette température. L’étude est menée à
plusieurs températures et pour une température donnée, le LDR diminue avec l’augmentation
de la vitesse de poinçon, ce rapport étant alors de 2.38 à 453 K au lieu de 2.17 à 298 K, pour
une vitesse du poinçon de 1 mm/min et des rayons d’outils de 4 mm. Sur un alliage AA5754-
O, Palumbo et al. [Palumbo and Tricarico, 2007] montrent aussi l’inﬂuence de la vitesse du
poinçon sur l’amélioration du LDR au cours de l’optimisation du procédé d’emboutissage de
godet en anisotherme. Ils concluent par une augmentation remarquable du LDR de 44%, par
rapport au LDR mesuré à température ambiante, en adoptant un déplacement de poinçon égal
à 1 mm/min et une température initiale au centre du ﬂan de 110 C˚. La ﬁgure 3.1 présente un




Figure 3.1 – Exemples de pièces en AA5754-O embouties en température. a) Emboutis
coniques, les plus profonds, obtenus à température ambiante (gauche) et à 250 C˚ (droite)
[Bolt et al., 2001]. b) Godets cylindriques, les plus profonds, à température ambiante (gauche)
et à 250 C˚ (droite) [Bolt et al., 2003]
Li et Ghosh [Li and Ghosh, 2004a, Li and Ghosh, 2004b] montrent, dans le cadre de l’em-
boutissage d’une boite rectangulaire (cf. ﬁgure 3.1), une meilleure formabilité à chaud de l’al-
liage AA5754 vis-à-vis de la nuance 6111-T4. Dans ces études, la profondeur optimale des pièces
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embouties est atteinte en ﬁxant la température de la matrice 50 C˚ plus chaud que le poinçon.
Ainsi, pour l’alliage AA5754, la profondeur maximale de l’embouti, qui valait 5.5 mm à tem-
pérature ambiante, atteint 24 mm avec une température de poinçon de 300 C˚ au lieu de 19 mm
et 21 mm en isotherme à 300 C˚ et 350 C˚.
L’amélioration de la formabilité peut aussi être mise en évidence par l’évolution des courbes
limites de formage. Par exemple, [Naka et al., 2001] montrent sur un alliage AA5083-O, dans
la plage de température 20-300 C˚, que les déformations critiques des courbes limite de formage
(CLF) augmentent avec l’élévation de la température de mise en forme. Ils montrent égale-
ment que, pour une température donnée, les déformations critiques sont encore plus grandes
lorsque la vitesse de déformation diminue, alors que la vitesse de déformation seule n’a aucun
eﬀet à température ambiante. Dans [Li and Ghosh, 2004a], sur un alliage AA5754, les auteurs
montrent aussi que les déformations limites des CLF augmentent en fonction de la température.
En ce qui concerne le retour élastique, pour des conditions de mise en forme anisotherme
(matrice chaude et poinçon froid), Moon et al. [Moon et al., 2003] montrent, sur le cas
d’un pliage en U d’un alliage d’aluminium 1050, que l’angle de retour élastique diminue
en augmentant la température de la matrice. Cette diminution est signiﬁcative en utilisant
une faible vitesse de déplacement de poinçon (1 mm/s) et très faible dans le cas d’une
vitesse de mise en forme plus importante (10 mm/s). Toutefois, la combinaison d’une ma-
trice chaude et d’un poinçon froid peut reduire la quantité de retour élastique de 20% en
comparaison du même test de pliage à température ambiante. Dans le cadre d’une mise en
forme isotherme, Grèze et al. [Grèze et al., 2010] ont également montré, en s’appuyant sur le
test de Demeri [Demeri et al., 2000, Foecke and Gnaeupel-Herold, 2006, Laurent et al., 2009,
Laurent et al., 2010], que la température de mise en forme pouvait diminuer signiﬁcativement
le retour élastique. Ils observent, dans une plage de température allant de la température am-
biante à 200 C˚, que l’ouverture d’anneau issue de ce test est diminuée de plus de 30% à 200 C˚
(21 mm) vis-à-vis de la température ambiante (64 mm).
Enﬁn, plusieurs auteurs ont travaillé sur la modélisation du comportement des alliages
d’aluminium à température élevée et sur la simulation numérique des procédés de mise en
forme en température impliquant ces matériaux [Van den Boogaard and Huétink, 2006,
Abedrabbo et al., 2007, Kurukuri et al., 2009]. Par exemple Abedrabbo et al.
[Abedrabbo et al., 2006a, Abedrabbo et al., 2006b, Abedrabbo et al., 2007] ont montré,
expérimentalement, sur des alliages de serie 3000 et 5000, que la hauteur du dôme (LDH) d’un
essai Erichsen augmente avec la température de mise en forme. Ils ont ensuite modélisé le
comportement thermomécanique des diﬀérents matériaux étudiés avec le critère de Barlat en
rendant les paramètres matériaux de ce critère, ainsi que ceux des lois d’évolution, dépendants
de la température. Ils obtiennent ﬁnalement une très bonne concordance entre les résultats
numériques et expérimentaux des points de vue formabilité et prédiction de la rupture.
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3.2 Conception du dispositif d’emboutissage
en température
3.2.1 Géométries des outils et choix technologiques
Pour l’étude de l’emboutissage en température, la géométrie des ﬂans reste la même que pour
les essais à température ambiante (φD = 60 mm et ep = 1 mm). Le rapport d’emboutissage
en température, β = 1.8 (cf. équation 2.2), est donc identique à celui du chapitre précédent.
Cependant, contrairement au cas de la mise en forme à température ambiante, le diamètre
intérieur de la matrice φDie = 35,25 mm correspond bien à la cote théorique (la valeur mesurée
du diamètre intérieur de la matrice du dispositif original étant de 35,30 mm). Les essais en
température ont été réalisés sur la machine d’emboutissage Zwick BUP200 avec le dispositif
décrit dans la suite.
Lors de la conception du dispositif, il a été fait le choix de privilégier le mode de
chauﬀage par conduction car un chauﬀage par induction, bien que très intéressant en ter-
mes de temps de chauﬀage, a paru, à cause d’éventuels problèmes électromagnétiques, plus
compliqué à mettre en oeuvre et à adapter sur la machine BUP200. Le chauﬀage du disposi-
tif est donc eﬀectué par des éléments chauﬀants de type résistifs, situés dans les outils. Le
contrôle de la température de ces résistances chauﬀantes permet de faire varier la tempéra-
ture des outils et de chauﬀer le ﬂan par conduction thermique. Au vu des résultats de la
littérature [Naka and Yoshida, 1999, Moon et al., 2001, Bolt et al., 2001, Takuda et al., 2002,
Li and Ghosh, 2004b, Palumbo and Tricarico, 2007], seuls la matrice et le serre-ﬂan sont
équipés de résistances chauﬀantes, ce qui permettra de créer, au cours du procédé, un gra-
dient thermique dans le ﬂan entre ces outils et le poinçon, la température de ce dernier n’étant
pas pilotée.
Un régulateur de puissance bi-zone a été conçu pour réguler la température des outils.
Cet équipement permet de chauﬀer séparément deux zones distinctes et donc, dans notre
cas, de gérer indépendamment le chauﬀage de la matrice et du serre-ﬂan. Lors de la con-
ception de l’outillage, des inserts interchangeables ont également été prévus pour étudier l’in-
ﬂuence d’un revêtement de surface sur les résultats d’emboutissage. Chaque outil se décompose
donc en un support et un insert, comme présenté sur la ﬁgure 3.2. Les propriétés de frotte-
ment du poinçon ayant peu d’impact sur les résultats d’emboutissage à température ambiante
[Simões et al., 2013], seuls la matrice et le serre-ﬂan disposent d’inserts revêtus d’un ﬁlm mince.
L’insert creux dont dispose le poinçon a quant à lui été conçu pour donner la possibilité d’im-
plémenter, dans cet outil, un circuit de refroidissement à eau en cuivre (ﬁgure 3.3), ce qui
permettrait de faire varier le gradient de température imposé. D’autre part, cet insert creux
permet de fortement diminuer l’inertie thermique du poinçon.
Le matériau de fabrication des outils est un acier de désignation XC38CrMoV5 (aussi
Z38CDV5 ou H13) particulièrement utilisé dans le domaine de la plasturgie pour la fabrication
des moules à injection. Il permet une très bonne conduction thermique et surtout ses propriétés
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Figure 3.2 – Comparaison entre les outils matrice « Die » et serre-ﬂan « BH » du dispositif











of cooling water circuit
Figure 3.3 – Comparaison entre le poinçon original (à gauche) et celui de mise en forme à
chaud (à droite).
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mécaniques restent stables jusqu’à 500 C˚. Un traitement de durcissement par trempe (55 HRC)
a été appliqué et un usinage de rectiﬁcation (Ra=0.4 µm) a été réalisé sur toutes les surfaces
des outils entrant en contact avec le ﬂan.
Pour le chauﬀage des outils, il existe peu d’éléments de petites dimensions dans les stan-
dards du commerce qui permettent de développer de grandes puissances de chauﬀe. La solution
retenue utilise un câble chauﬀant de diamètre 2,38 mm et de longueur chauﬀante 635 mm, à
laquelle s’ajoute une zone froide de 127 mm (ﬁgure 3.4). Ce câble chauﬀant est initialement un
ﬁl droit en acier inoxydable 304 (pouvant chauﬀer jusqu’à 600 C˚) qui developpe une densité
de puissance de 5,3 W/cm2, soit au ﬁnal une puissance de 250 W. Ce câble a ensuite été cintré
manuellement sous forme spiroïdale par le biais de son support, permettant ﬁnalement un faible
encombrement.
Aﬁn d’améliorer la transmission de chaleur aux outils, la surface de contact entre le câble
chauﬀant et les outils a été optimisée de manière à obtenir une faible résistance de contact. Pour
ce faire, deux disques de cuivre d’épaisseur 1 mm (un pour la matrice, l’autre pour le serre-ﬂan)
ont été découpés après que deux sillons spiroïdaux à pas constant aient été préalablement usinés
avec une fraise hémisphérique de diamètre 2,4 mm, sur une profondeur de 0,5 mm. Ces disques
de cuivre ont pour objectif de maintenir la gaine chauﬀante en place, d’une part, et d’augmenter
la surface de contact avec les outils, d’autre part. Cela induira, par conséquent, une meilleure
répartition ainsi qu’une meilleure transmission de la chaleur vers les outils, le cuivre possédant
une excellente conductivité thermique. Le maintien de l’ensemble chauﬀant (câble + plaque
en cuivre) est eﬀectué par une colle haute température, à base de magnésie, pouvant résister
jusqu’à 1760 C˚. Un séchage de la colle en étuve à 96 C˚ pendant 12h a ﬁnalement été eﬀectué
pour optimiser sa tenue mécanique et permettre le maintien du câble chauﬀant dans le sillon
spiroïdal du disque en cuivre. La ﬁgure 3.5 présente l’ensemble chauﬀant (câble + plaque en
cuivre) décrit ci-dessus.
Pour réguler la température de ces structures chauﬀantes, un thermocouple de type K
(guipage en ﬁbre de soie de verre, résistant à 450 C˚) est directement soudé par décharge
capacitive1 sur les câbles chauﬀants à l’interface de la spirale de la gaine en inox et du sillon du
disque en cuivre. La température de consigne imposée doit donc être légèrement supérieure à
la température souhaitée en surface des outils, à cause de faibles pertes induites par la distance
qui sépare le thermocouple de régulation des ensembles chauﬀants de ces surfaces de travail.
Tous les thermocouples (TC) utilisés dans l’instrumentation des inserts du dispositif sont de
type K (gamme de température de -250 C˚ à 1372 C˚ et guipage en Téﬂon résistant à 250 C˚).
Leur précision de mesure a été évaluée à 0,5 C˚, avec une incertitude de 0,1 C˚.
Chaque insert comporte trois thermocouples. Ceux de la matrice sont orientés à 120˚ les uns
1. Une soudure par décharge capacitive est une soudure réalisée par décharge de courant électrique et dont
l’énergie délivrée vaut E = 1/2.C.V 2. Dans notre cas, un condensateur de capacité 2200 µF a été utilisé et la
tension valait 8,5 V.
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des autres et ceux du serre-ﬂan sont disposés à ±30˚ d’un diamètre pouvant facilement être
aligné avec la direction de laminage de la tôle. Parmi les trois thermocouples propres à chaque
insert, seuls deux permettent de mesurer la température alors que le troisième, qui contrôle la
température de consigne, sert de sécurité pour le boitier de régulation. Le poinçon est également
instrumenté mais par un seul thermocouple car aucune régulation n’est faite sur cet outil.
Aﬁn de réaliser la mesure de température près des surfaces de contact outils/ﬂan, des micro-
usinages ont été eﬀectués sur les outils matrice et serre-ﬂan aﬁn d’acheminer la soudure chaude
(boule du thermocouple) des ﬁls de thermocouples. Les mesures de températures sont alors
réalisées à une distance de 1 mm des surfaces de contact outils/ﬂan pour les inserts matrice et
serre-ﬂan et à 1,5 mm pour le poinçon car ce thermocouple est placé sous l’éjecteur, comme
indiqué sur la ﬁgure 3.6. L’instrumentation et le cheminement des thermocouples de mesure,
des outils matrice et serre-ﬂan, sont présentés sur la ﬁgure 3.7. Aﬁn d’éviter les interférences
électromagnétiques génératrices de bruit sur la mesure thermique, une attention particulière a
été portée au cours de cette instrumentation pour diminuer la résistance de ligne des ﬁls de
thermocouples.
+0,051 / -0,076 mm
φ 2,38 mm
Zone chauﬀante 635 mm
φ de courbure minimum sur la gaine : 10 mm












Figure 3.5 – a) Vue éclatée de la résistance chauﬀante composée du câble et de la plaque en
cuivre, et b) Résistance chauﬀante en cours de réalisation.
Les ﬂans à emboutir sont découpés par l’emporte pièce du jeu d’outils original et le centrage
du ﬂan ainsi obtenu est réalisé par trois tétons cylindriques courts disposés à 120˚ sur l’insert
du serre-ﬂan. Une visualisation globale éclatée, du dispositif conçu, est donnée ﬁgure 3.8.
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for TC - Die
µ hole
for TC - BH
Figure 3.6 – Représentation de l’implantation des thermocouples (TC) dans les inserts a)
matrice et serre-ﬂan et b) Poinçon d’emboutissage et localisation de la soudure chaude de son
thermocouple de mesure.





Figure 3.7 – Instrumentation des outils matrice et serre-ﬂan en thermocouples.
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a ) b )
Figure 3.8 – Représentation CAO du dispositif conçu. a) Vue éclatée et b) Vue quart coupée.
3.2.2 Validation de la mise en température des outils
Pour estimer la distribution du champ de température présente au sein de la tôle avant
emboutissage, un ﬂan a spécialement été instrumenté de sept thermocouples, comme le montre
la ﬁgure 3.9. Ceux-ci sont diamétralement répartis suivant trois directions du plan de la tôle,
à savoir RD (0˚ ), DD (45˚ ) et TD (90˚ ). L’un d’entre eux est placé au centre du ﬂan, trois
autres à 10 mm du centre suivant les directions précitées et enﬁn les trois derniers à 16 mm
du centre et diamétralement opposés aux trois précédents. Le thermocouple central est le n˚ 1,
les thermocouples n˚ 2 et 3 sont suivant la direction de laminage, les n˚ 4 et 5 sont localisés à
45˚ et enﬁn les thermocouples n˚ 6 et 7 suivant la direction transverse. Tous ces thermocouples














Figure 3.9 – Mesures de la distribution de la température dans le ﬂan. Les points de mesures
sont placés suivant les directions de laminage étudiées.
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Étant donné les conditions circonférentielles de chauﬀage imposées par la géométrie des
outils, la répartition du champ de température est supposée concentrique et sa distribution
suivant les directions radiales du ﬂan, parabolique [Ozturk and Arslan, 2011]. L’hypothèse de
symétrie des mesures par rapport au centre du ﬂan a donc été utilisée pour représenter 5 points
de mesure par diamètre au lieu de 3. Le thermocouple central étant le plus éloigné de la zone de
chauﬀage, il apparaît comme le minimum concentrique des proﬁls de température ainsi tracés.
























Figure 3.10 – Évolutions de la température des sept thermocouples sertis sur le ﬂan lors des
essais de mise en chauﬀe à 100, 150 et 200 C˚.
Avant l’application de l’eﬀort de serre-ﬂan, la variation de température entre le thermocouple
central et les thermocouples les plus éloignés radialement est, pour tous les essais, inférieure
à 5 C˚. Les proﬁls tracés sur les graphiques de gauche de la ﬁgure 3.11 correspondent, pour
chaque essai, à l’évolution de la température de chaque thermocouple lors des phases de serrage
encadrées sur la ﬁgure 3.10. Ceux de droite donnent, suivant les trois directions d’implantation
des thermocouples, l’allure radiale du proﬁl de température 10 secondes avant et 10 secondes
après l’étape de serrage du serre-ﬂan. On observe alors une augmentation du gradient de tem-
pérature dans la direction radiale, associée à l’étape de serrage, qui n’excède cependant pas 8 C˚.
Aucun point de mesure ne descend en dessous de 5 C˚ de la température de consigne. Le gra-
dient de température dans l’épaisseur est supposé encore plus faible, les conditions initiales en
température, en début de chaque essai, peuvent donc être considérées comme quasi-isothermes.
A priori, il n’apparaît pas d’anisotropie thermique notable entre les diﬀérentes directions à
0˚ , 45˚ et 90˚ par rapport à la RD, même si la direction à 45˚ présente des proﬁls de température
légèrement diﬀerents des deux autres directions. La précision de mesure de chaque thermocouple
étant de 0,5 C˚, cela pourrait expliquer ces légères diﬀerences.
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Position from blank center [mm]
10s before BH clamping
10s after BH clamping
Figure 3.11 – Zooms de la ﬁgure 3.10 aux diﬀérentes températures étudiées et proﬁls diamé-
traux de la distribution de température suivant les directions d’implantation des thermocouples.
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3.2.3 Revêtement des outils par couches minces
Les surfaces de travail des outils en contact avec la tôle sont susceptibles de se détériorer
(rayures, usure par abrasion) au cours de leur durée de vie avec l’utilisation intensive qui en est
faite. En eﬀet, les eﬀorts de frottement générés lors de la mise en forme font que l’usure de ces
surfaces est inévitable, ce qui a pour conséquence d’altérer la géométrie des outils mais égale-
ment la géométrie ﬁnale et la qualité des produits réalisés. Dans une démarche de productivité
et de respect des tolérances géométriques appliquées aux produits, ce constat doit être pris en
compte et diminué au maximum. Dans cette optique, plusieurs travaux se sont penchés sur cette
problématique [Guillon et al., 2001, Figueiredo et al., 2011] et une des solutions pour diminuer
la vitesse d’usure des surfaces d’outils est de déposer des ﬁlms minces [Severo, 2009] possédant
de très bonnes propriétés mécaniques en termes de dureté (plusieurs GPa) et de résistance au
rayage (bonne propriétés d’adhérence du ﬁlm au substrat). Ces ﬁlms minces possèdent parfois
l’avantage de diminuer le coeﬃcient de frottement à température ambiante comme à tempéra-
ture élevée en allant même jusqu’à permettre de s’aﬀranchir de la lubriﬁcation dans le même
temps [Horiuchi et al., 2012].
Aﬁn de tenir compte de l’inﬂuence des propriétés de contact entre le ﬂan et les outils sur le
procédé, deux jeux d’outils ont été fabriqués. L’un d’eux a ensuite été revêtu par un ﬁlm mince
de typeW-Ti-N (W pour Tungstène et Ti-N pour Nitrure de T itane) [Cavaleiro et al., 2003,
Silva et al., 2005, Silva et al., 2008, Severo et al., 2009].
Le dépot de ce type de ﬁlm mince est réalisé par la technique de pulvérisation cathodique
magnétron en courant continu et en mode non équilibré dans un champs clos, présentée ﬁgure
3.12 et également appelée PVD (Physical V apor Deposition). L’équipement de pulvérisation
cathodique, utilisé pour revêtir les outils d’emboutissage, est un équipement semi-industriel,
modèle UDP 650 de Teer Coatings Ltd, de l’Institut Pedro Nunes de Coimbra, au Portugal.
Les outils sont placés à l’anode et les cibles, sources de matériaux purs composant le matériau

















Figure 3.12 – Schéma représentatif de la chambre de déposition PVD, en vue de dessus.
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Avant le dépot, les inserts et des pastilles de même matériau (H13) sont préalablement net-
toyés aux ultrasons dans un bain d’acétone. Cette étape a pour but d’éviter toute contanimation
des surfaces à revêtir. Les inserts et les échantillons à revêtir sont ensuite placés dans une cham-
bre qui sera mise sous vide secondaire (< 10−5 Torr) avant le dépot puis sous argon pendant le
dépot. La première partie du dépot consiste en une phase de nettoyage de la chambre, réalisée
par le plasma, puis par la dépose d’une première intercouche de titane qui permettra d’améliorer
l’adhésion du revêtement ﬁnal sur le substrat. La seconde partie correspond à la dépose du ﬁlm
mince W-Ti-N dont l’épaisseur totale sera de l’ordre de 2 à 3 µm et la dureté d’environ 30
GPa. Les pastilles de matériau H13 (de ﬁnition poli-miroir), placées dans l’enceinte à côté des
inserts à revêtir, permettront la caractérisation des propriétés mécaniques et physiques de ces
couches minces. Les diﬀérents essais de caractérisation réalisés pour déterminer la qualité du
revêtement sont : la diﬀraction des rayons X pour la composition chimique, la proﬁlométrie
optique pour déterminer l’épaisseur du dépot, la nano-indentation pour la dureté (indenteur








Figure 3.13 – Chambre à vide de dépot de ﬁlms minces montrant les pastilles de caractérisation
à gauche et les outils à revêtir à droite. Dispositif semi-industriel UDP 650 de Teer Coatings
Ltd, IPN de Coimbra au Portugal.
À la suite de l’opération de revêtement, les outils possèdent une couleur dorée caractéristique
du dépot appliqué (ﬁgure 3.14).
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Figure 3.14 – Jeux d’outils revêtus et brut d’usinage
3.2.4 Caractérisation en température des propriétés tribologiques
des outils
L’étude des propriétés de frottement des outils sans revêtement et des outils revêtus a été
menée par José Miguel Figueiredo [Figueiredo, 2013] à l’Université Technique de Prague, en
République Tchèque. Le principal intérêt de ces essais tribologiques est de fournir une base de
donnée expérimentale en fonction de la température, renseignant sur l’évolution du coeﬃcient
de frottement entre une tôle en alliage d’aluminium AA5754-O et un acier (H13) revêtu par un
ﬁlm mince W-Ti-N.
Les essais de caractérisation des propriétés de frottement ont été réalisés sur un tribomètre
à haute température de type « pin-on-disc ». Ce dispositif dédié à l’étude des propriétés tri-
bologiques possède la particularité d’être intégré à une étuve thermique permettant de réaliser
des essais à chaud jusqu’à 1000 C˚, comme présenté sur la ﬁgure 3.15.
Les essais ont été eﬀectués pour quatre températures : 25, 100, 150 et 200 C˚, identiques à
celles étudiées lors de la mise en forme par emboutissage.
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Figure 3.15 – Schéma du tribomètre de type « pin-on-disc » en température de l’Université
de Prague (République Tchèque).
Dans le but de reproduire diﬀérentes conditions de contact associées aux procédés de mise
en forme par emboutissage, deux types de conﬁguration ont été menées lors de cette étude :
• la première utilise une sphère en acier revêtue par le même ﬁlm mince W-Ti-N que celui
utilisé pour revêtir les outils (dépot réalisé simultanément lors du revêtement des outils
d’emboutissage), mise au contact d’un échantillon circulaire de tôle en alliage AA5754-O
(de diamètre 50 mm et d’épaisseur 1mm)
• la seconde utilise une pige cylindrique à extrémité sphérique en alliage d’aluminium
AA5754-H111 mise en contact avec un substrat en acier revêtu lui aussi du même ﬁlm
mince W-Ti-N que celui déposé sur les outils.
Les essais ont également été réalisés pour deux quantités de lubriﬁcation, à savoir 1,5 et
4,5 g/m2, et à toutes les température étudiées, pour observer l’inﬂuence de la quantité de
lubriﬁant sur les mesures de coeﬃcient de frottement. Le lubriﬁant utilisé est une graisse haute
température sous forme de spray (JELT oil) à basse d’huile minérale et possédant une viscosité
de 96 cSt à 40 C˚. Globalement, les résultats obtenus en faisant varier la quantité de lubriﬁcation
restent similaires et le coeﬃcient de frottement augmente légèrement avec la température. Les
tentatives d’essais de « pin-on-disc » sans lubriﬁcation ont toutes donné lieu, au niveau des
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surfaces mises en contact, à un endommagement par adhésion (galling) de l’alliage d’aluminium
sur le revêtement W-Ti-N.
La ﬁgure 3.16 présente les résultats des essais tribologiques relatifs au test du « pin-on-
disc » (pige en aluminium et subtrat revêtu W-Ti-N) et réalisés aux températures de 25, 100,
150 et 200 C˚, pour une lubriﬁcation de 1,5 g/m2. On observe sur cette ﬁgure l’évolution du
coeﬃcient de frottement en fonction du nombre de rotations du support échantillon. Les coeﬃ-
cients de frottement moyens, mesurés pour chaque température, sont déterminés par régression
linéaire jusqu’à 3000 tours sauf pour l’essai réalisé à 200 C˚ pour lequel la régression a été eﬀec-
tuée jusqu’à 1000 tours, en raison de l’endommagement par adhésion de la pige en aluminium
sur l’échantillon revêtu du ﬁlm mince W-Ti-N. On observe alors sur ces graphiques que le coef-
ﬁcient de frottement moyen µ¯ varie avec la température, celui-ci valant 0.078 à 25 C˚, 0.117 à
100 C˚, 0.106 à 150 C˚ et enﬁn 0.118 à 200 C˚. La valeur du coeﬃcient de frottement déter-
miné à température ambiante est en accord avec les bornes de 0,06 et 0,09 utilisées lors de la
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Figure 3.16 – Résultats des essais tribologiques de type « pin-on-disc », eﬀectués pour une
lubriﬁcation de 1,5 g/m2, aux diﬀérentes températures.
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3.3 Essais d’emboutissage en température
Les essais d’emboutissage à chaud ont été réalisés sur une machine BUP200 (cf. ﬁgure 3.17)
avec les outils conçus et présentés au début de ce chapitre. Ces essais à chaud ont été réalisés
sous atmosphère non controlée avec les deux jeux d’inserts, revêtus et non-revêtus. L’eﬀort de
serrage appliqué par le serre-ﬂan est maintenu à 6 kN, comme pour la partie emboutissage
à froid. La vitesse du poinçon est de 1,1 mm.s−1 (v1) pour tous ces essais en température.
L’enregistrement de tous les signaux est synchronisé et réalisé via une centrale d’acquisition.
Figure 3.17 – Dispositif d’emboutissage en température implémenté sur une machine d’essai
BUP200.
Les ﬂans et les outils sont prélubriﬁés avec une graisse haute température à basse d’huile
minérale déposée sous forme de spray (JELT oil) et possédant une viscosité de 96 cSt à 40 C˚.
Cette couche de lubriﬁant est ensuite répartie, de manière la plus homogène possible, à l’aide
d’un petit rouleau en mousse. La quantité de lubriﬁant ainsi déposée est estimée, suivant
plusieurs mesures de pesée des ﬂans, à environ 4g/m2. Cette quantité de lubriﬁant correspond
au minimum possible à déposer avec cette méthode de lubriﬁcation.
Pour chaque essai réalisé, l’échantillon est porté à la température voulue (100, 150 ou 200 C˚)
en partant de la température ambiante. Ces conditions initiales en température (température
ambiante) sont également valables pour tous les outils. Durant la phase de chauﬀe, seuls le
serre-ﬂan et la matrice sont chauﬀés via les éléments résistifs qui leur sont interne. Au début
de cette phase, le dispositif est mécaniquement à l’état de repos, c’est-à-dire que l’eﬀort de
serre-ﬂan n’est pas appliqué. Le ﬂan est alors mis en température par conduction thermique
avec le serre-ﬂan sur lequel il est posé et centré. Il n’est pas impossible que la matrice chauﬀe
aussi la partie supérieure du ﬂan par radiation thermique mais cette contribution sera négligée.
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Pour controler la température, les diﬀérents outils sont instrumentés avec des thermocouples
de type K (Chromel/Alumel) comme présenté dans la partie précédente (et ﬁgure 3.18). Chaque
ﬂan à emboutir est instrumenté par 2 thermocouples de type K de diamètre 125 µm, sertis à
la tôle après un micro-fraisage (φ 0.40 mm sur une profondeur de 0.45 mm), comme le montre
la ﬁgure 3.18 (Top view). Le premier thermocouple est situé au centre du ﬂan et le second à
11 mm du centre sur un rayon orienté à 22.5˚ par rapport à la direction de laminage. Cette
seconde position correspond à un point situé à 0.5 mm juste avant le rayon du nez de poinçon,
première zone de contact avec le ﬂan au début de l’essai. Chacune de ces positions particulières




Figure 3.18 – Diﬀérentes vues du dispositif d’emboutissage avec l’instrumentation en thermo-
couples avant essai.
L’essai est démarré quand tous les thermocouples (sauf celui du poinçon) indiquent la tem-
pérature de consigne à Tconsigne +0 / +5 C˚ près. Les soudures chaudes (billes des thermocou-
ples) des deux thermocouples sertis au ﬂan restent noyées et coincées dans les micro-perçages
tout au long de l’opération d’emboutissage (voir ﬁgure 3.19), permettant ainsi de mesurer la
température du ﬂan tout au long de l’essai et d’obtenir une mesure de qualité.
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Figure 3.19 – Essai instrumenté avant et après emboutissage.
3.4 Analyse des résultats expérimentaux
3.4.1 Essais avec outils non-revêtus
Dans cette partie, l’évolution de l’eﬀort de mise en forme ainsi que la variation de la tem-
pérature des outils et du ﬂan, au cours des essais d’emboutissage en température avec inserts
non-revêtus, sont présentés pour chaque température d’essai (20, 100, 150 et 200 C˚). Tous
les essais sont réalisés avec une lubriﬁcation comme indiqué dans la description de l’essai, au
paragraphe précédent.
La ﬁgure 3.20 montre l’évolution de l’eﬀort du poinçon en fonction du temps, couplée aux
évolutions de la température des outils (matrice, serre-ﬂan et poinçon) et du ﬂan, au cours de
l’essai réalisé à température ambiante avec inserts non-revêtus. Pour cet essai, les températures
de tous les outils ainsi que la température du ﬂan varient entre 1 et 3 C˚. Ces évolutions de
température traduisent à la fois, la part d’échauﬀement due au frottement entre chaque outil
et le ﬂan mais tiennent également compte de l’énergie thermique générée par la déformation
plastique du ﬂan et transmise aux outils par conduction. Entre 0 et 5 secondes, soit jusqu’à
environ 5 mm de déplacement de poinçon, il a été vu dans le chapitre 2 (cf. ﬁgure 2.36)
que l’avalement était quasiment nul, ce qui indique que le ﬂan ne glisse pas encore entre les
outils et justiﬁant que les thermocouples des outils ne notent pas de variation signiﬁcative
de température. En revanche, le thermocouple du ﬂan (situé à 11 mm du centre) présente
un pic de refroidissement dont le minimum correspond à un point d’inﬂexion sur la courbe
d’eﬀort de poinçon (à t ≈ 1s), dû à l’endothermie de l’élasticité, puis une évolution positive de
quelques dizièmes de degré (env. 0.5 C˚) traduisant la quantité de chaleur générée au cours de
la déformation plastique lors du pliage du ﬂan sur le rayon du poinçon. Le thermocouple du
poinçon (situé sous l’éjecteur) ne représente que la température vue par le poinçon et transmise
par conduction via le contact ﬂan/poinçon, qui est situé au nez du poinçon en ce début d’essai.
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Toute contribution thermique qui pourrait être générée par du frottement est donc quasi nulle
étant donné qu’il n’y a aucun frottement de type glissant entre l’outil poinçon et le ﬂan. On
observe d’ailleurs par la suite, entre 5 et 18 secondes, une évolution similaire et purement
linéaire des deux signaux TC-Flan et TC-Poinçon. À partir de 5 secondes, tous les signaux de
température donnés par les thermocouples ﬂan, matrice et serre-ﬂan, donnent une information
de température couplée, mêlant échauﬀement par frottement et chaleur dégagée par la plasticité.
Il devient alors diﬃcile de dissocier sur les courbes ces deux phénomènes. Enﬁn, à partir de
18 secondes (soit environ 19 mm de déplacement poinçon), la matrice est le seul outil à voir sa
température diminuer clairement en cours d’essai, correspondant sans doute à un transfert de
chaleur de la matrice vers le ﬂan durant la phase d’étirage du procédé puisque la température



























































Figure 3.20 – Emboutissage à température de 25 C˚ avec outils non-revêtus.
Pour les essais en température (ﬁgure 3.21 à 3.23), on note la même tendance sur l’évolution
des courbes de réponses des thermocouples pour les trois températures de mise en forme 100, 150
et 200 C˚. On remarque sur ces courbes le rôle prédominant de la température de la matrice au
cours de la mise en forme. Les évolutions des courbes de température du thermocouple matrice
montrent que celle-ci dissipe une grande quantité de chaleur au cours du pliage du ﬂan sur le
rayon de matrice, puis dans la partie étirage du procédé à partir de l’avalement complet de la
tôle. Chaque maximum local de l’eﬀort d’emboutissage correspond à un minimum local de la
température mesurée par le thermocouple de la matrice et inversement. Dans la partie étirage
du procédé, les pressions de contact sont très élevées du fait des contraintes géométriques du
dispositif et de l’épaisseur du ﬂan à cet instant de l’emboutissage. On observe donc un lien
fort entre les signaux d’eﬀort de poinçon et la température dans le rayon de matrice, l’intensité
du transfert de chaleur étant d’autant plus grande que les conditions de contact (pressions,
surfaces) sont importantes.
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La température du serre-ﬂan renseigne également sur sa perte de contact avec le ﬂan vers 18
secondes qui se traduit par une variation de la température induite par la remise en contact avec
la matrice, qui est plus froide que ce dernier. Ainsi, contrairement à l’opération d’emboutissage
à température ambiante, les signaux de température de la matrice et du serre-ﬂan montrent
que le contact par frottement a pour eﬀet de transmettre la chaleur des outils à la tôle lors de
la mise en forme à chaud.
La température du poinçon, qui n’est pas imposée, augmente pendant la phase de chauﬀe par
radiation thermique du serre-ﬂan et de la tôle, à cause du conﬁnement (la surface du poinçon est
distante de 0.5 mm et 0.3 mm des surfaces du ﬂan et du serre-ﬂan avant l’essai). Sa température
au début de l’essai d’emboutissage est égale à la moitié de la température de consigne des deux
autres outils. Au cours de l’essai, sa température augmente régulièrement par le transfert de
chaleur induit au contact de la tôle et tend à se stabiliser à la même température que celle du
ﬂan en ﬁn d’essai. Cette température d’équilibre est de l’ordre de la moyenne des températures
































































Figure 3.21 – Emboutissage à température de 100 C˚ avec outils non-revêtus.
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Figure 3.23 – Emboutissage à température de 200 C˚ avec outils non-revêtus.
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La synthèse des résultats des eﬀorts d’emboutissage pour les outils non revêtus est donnée
sur la ﬁgure 3.24. Ces résultats sont aussi détaillés dans le tableau 3.1 et montrent une forte
sensibilité de l’eﬀort d’emboutissage à la température. On observe une baisse de 22 % sur l’eﬀort
de mise en forme au pic d’eﬀort maximal (situé à env. 11 mm de déplacement de poinçon) et
une baisse de 43 % sur l’eﬀort maximal atteint dans la partie étirage du procedé (vers 23-24 mm
de déplacement de poinçon), entre les résultats à température ambiante et à 200 C˚. D’autres
résultats de l’inﬂuence de la température sur les eﬀorts d’emboutissage sont détaillés dans le
tableau 3.1. On observe ainsi l’évolution de la réduction d’eﬀort, au cours de l’emboutissage
et dans la phase d’étirage, vis-à-vis de l’essai à température ambiante pour les trois autres




























Figure 3.24 – Évolutions de l’eﬀort d’emboutissage en fonction du déplacement de poinçon
pour les températures de mise en forme de 25, 100, 150 et 200 C˚, dans le cas des outils non-
revêtus.
Temperature [˚ C] 25 100 150 200
max punch force in deep drawing [kN] 17.3 17.7 16.8 13.5
punch force reduction in deep drawing − - 2.3% 2.9% 22.0%
max punch force in ironing phase [kN] 9.7 8.45 7.5 5.5
punch force reduction in ironing phase − 12.9% 22.7% 43.3%
Table 3.1 – Inﬂuence de la température sur les eﬀorts maximum d’emboutissage atteints avec
les outils non-revêtus.
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3.4.2 Essais avec outils revêtus
Cette section présente le bilan des diﬀérents résultats obtenus en emboutissage à chaud avec
les outils à inserts revêtus W-Ti-N. Tous les essais ont été réalisés avec une lubriﬁcation des
ﬂans, comme expliqué précédemment (cf. description de l’essai, section 3.3). Les évolutions
des mesures de température et d’eﬀort d’emboutissage sont équivalentes à celles de la section
précédente et sont présentées en annexe A.4, sur les ﬁgures A.8 à A.11.
La ﬁgure 3.25 montre les évolutions des eﬀorts d’emboutissage en fonction du déplacement
de poinçon pour diﬀérentes températures. Ces résultats présentent une forte dépendance à la
température de mise en forme dans la partie emboutissage du procédé. En revanche, on observe
dans la partie étirage du procédé que l’inﬂuence de la température est beaucoup moins marquée
que dans le cas de l’emboutissage avec les outils non-revêtus. Cette observation est probable-
ment due à l’eﬀet du revêtement de surface W-Ti-N. Pour tous les essais en température, les
dimensions géométriques des outils sont légèrement diﬀérentes puisque le diamètre intérieur de
la matrice augmente avec la température (plus de 80 µm à 200 C˚). Cela est suﬃsant, au vue
de la partie 2.2, pour modiﬁer les conditions cinématiques de mise en forme du ﬂan au cours de
la partie étirage du procédé et impacter ainsi fortement, dans cette zone, les résultats d’eﬀorts
d’emboutissage. On observe graphiquement cet eﬀet au niveau du pic d’eﬀort représentant la
perte de contact entre le ﬂan et le serre-ﬂan (env. 19 mm de déplacement poinçon) par la visua-
lisation d’une légère translation de ce pic vers la gauche, ﬁgure 3.26. La faible diminution de
l’eﬀort notée au niveau du début de la phase d’étirage (23 mm) en fonction de la température





























Figure 3.25 – Courbes force-déplacement de poinçon obtenues pour diﬀérentes températures
avec les outils revêtus.
- 143 -






















Figure 3.26 – Zoom de la ﬁgure 3.25 sur la partie ironing du procédé.
Le tableau 3.2 présente les résultats détaillés de l’inﬂuence de la température sur les eﬀorts
d’emboutissage pour le jeu d’outils W-Ti-N (cf. ﬁgure 3.25). L’évolution de l’eﬀort de poinçon
en fonction de la température est alors comparée à trois valeurs de déplacement de poinçon,
associées à des maximums locaux sur les courbes d’emboutissage : 11, 23 et 26 mm (à environ
0,5 mm près). On remarque dans ce tableau que la température de 100 C˚ inﬂuence peu l’ef-
fort d’emboutissage. À 150 C˚, l’inﬂuence de la température devient notable par rapport à la
température ambiante, avec 9.8% de réduction d’eﬀort dans la partie emboutissage et 32.7% de
réduction d’eﬀort dans la partie étirage des cornes (2nd pic). Enﬁn, l’emboutissage à 200 C˚ per-
met de diminuer de 24.3% l’eﬀort maximal d’emboutissage et de 50% l’eﬀort maximal d’étirage
des cornes.
Temperature [˚ C] 25 100 150 200
max punch force in deep drawing [kN] 17.3 17.0 15.6 13.1
punch force reduction in deep drawing − 1.7% 9.8% 24.3%
max punch force at 1st pic in ironing phase [kN] 5.9 5.7 5.6 5.3
punch force reduction in ironing phase (1st peak) − 3.4% 5.1% 10.2%
max punch force at 2nd pic in ironing phase [kN] 2.6 2.5 1.75 1.3
punch force reduction in ironing phase (2nd peak) − 3.8% 32.7% 50.0%
Table 3.2 – Inﬂuence de la température sur les eﬀorts maximum d’emboutissage atteints avec
les inserts revêtus.
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3.4.3 Comparaisons entre inserts revêtus et inserts non-revêtus
L’objectif de cette section est de comparer pour une température donnée (25, 100, 150
et 200 C˚), l’inﬂuence du revêtement sur les résultats d’emboutissage. Cette comparaison est
possible puisque les outils non-revêtus et revêtus W-Ti-N possèdent les mêmes dimensions et
que les essais ont été réalisés dans les mêmes conditions de lubriﬁcation. Pour information, les
tentatives d’essai d’emboutissage sans lubriﬁcation avec outils dégraissés ont donné lieu, dès le
premier essai, à une usure par adhésion (galling) sur le rayon de matrice pour les directions à
45 et 180˚ de la DL, à partir du passage de l’eﬀort maximal, pour le jeu d’outils revêtus du ﬁlm
W-Ti-N.
Eﬀorts d’emboutissage
La ﬁgure 3.27 compare les résultats d’emboutissage en fonction de chaque température
étudiée pour les deux diﬀérents types de revêtement : brut d’usinage et W-Ti-N. On notera que
pour les essais réalisés de la température ambiante jusqu’à 150 C˚, le lubriﬁant utilisé est resté
sous forme liquide alors que pour la température d’essai de 200 C˚ celui-ci devient sec. Dans la
partie emboutissage du procédé, l’inﬂuence la plus notable du revêtement sur l’eﬀort de mise
en forme est observée pour la température de 150 C˚. Cette inﬂuence est légèrement moins
marquée à 100 C˚ et est quasi inexistante pour les deux autres températures. En revanche,
l’inﬂuence du revêtement W-Ti-N dans la partie étirage du procédé se révèle particulièrement
intéressante. Les propriétés de frottement du revêtement semblent, sous de fortes pressions de
contact induites par les conditions cinématiques sévères de la partie étirage du procédé, faciliter
la mise en forme. La chute d’eﬀort dans cette partie des courbes est marquée signiﬁcativement
pour toutes les températures. Cependant, à 200 C˚, l’inﬂuence du revêtement reste presque
négligeable. À cette température, le lubriﬁant, comme expliqué auparavant, est passé de l’état
liquide à l’état pateux. Pour les outils revêtus ou non, le lubriﬁant sec semble régir les condi-
tions de frottement et l’avantage cumulé du revêtement avec le lubriﬁant liquide disparaît. Cela
pourrait expliquer pourquoi, à cette température, les résultats sont quasiment identiques dans
la partie emboutissage et au début d’étape d’étirage. L’inﬂuence du revêtement devient visible
en toute ﬁn de l’étape d’étirage, sans doute dû au fait que le ﬁlm de lubriﬁant sec ne soit plus
eﬀectif en cette ﬁn d’essai. Le tableau 3.3 résume l’inﬂuence du revêtement sur les eﬀorts d’em-
boutissage vis-à-vis des résultats obtenus avec les inserts non-revêtus. On observe ainsi que le
revêtement mince W-Ti-N permet, pour les températures de 25 à 150 C˚, une diminution d’au
moins 25% de l’eﬀort maximum dans la partie étirage du procédé. L’eﬀort maximal d’étirage
des cornes (à 26 mm) diminue quant à lui de 36% à 100 C˚, 50% à 150 C˚ et enﬁn 60% à 200 C˚.
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Figure 3.27 – Comparaison des courbes d’eﬀort d’emboutissage en température suivant le type
d’outils revêtus ou non
Temperature [˚ C] 25 100 150 200
punch force at 11 mm (uncoated tools) [kN] 17.3 17.7 16.8 13.5
punch force at 11 mm (W-Ti-N tools) [kN] 17.3 17.0 15.6 13.1
punch force reduction thanks to coating − 3.95% 7.14% 2.96%
punch force at 23 mm (uncoated tools) [kN] 9.7 8.5 7.5 5.5
punch force at 23 mm (W-Ti-N tools) [kN] 5.9 5.7 5.6 5.3
punch force reduction thanks to coating 39.17% 32.94% 25.33% 3.64%
punch force at 26 mm (uncoated tools) [kN] 2.1 3.6 3.2 3.0
punch force at 26 mm (W-Ti-N tools) [kN] 2.1 2.3 1.6 1.2
punch force reduction thanks to coating − 36.11% 50.0% 60.0%
Table 3.3 – Inﬂuence du revêtement sur les eﬀorts d’emboutissage, à 11, 23 et 26 mm de
déplacement de poinçon, pour les diﬀérentes températures étudiées.
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3.4 Analyse des résultats expérimentaux
Épaisseurs des godets
Les mesures des épaisseurs de godet ont été réalisées comme décrit dans l’annexe A.1. Les
graphiques de la ﬁgure 3.28 présentent les résultats des épaisseurs, suivant les orientations RD,
DD et TD, en fonction de la distance curviligne depuis le fond du godet et comparent l’inﬂuence
du type d’insert utilisé à chaque température d’essai (25, 100, 150 et 200 C˚). On observe sur ces
graphiques, pour une température donnée, que le type de revêtement a peu d’inﬂuence sur les
épaisseurs des godets sauf à 200 C˚ où le ﬁlm mince W-Ti-N permet de limiter l’amincissement
de la tôle dans le fond du godet et au niveau du rayon de l’embouti (zones d’amincissements







































































































Distance from center [mm]
200 C˚
Figure 3.28 – Inﬂuence du type de revêtement sur les épaisseurs de godet
La ﬁgure 3.29 montre l’eﬀet de la température sur l’évolution des épaisseurs suivant la direc-
tion de laminage pour un type d’insert donné. On observe sur cette ﬁgure que la température
permet, quel que soit le type d’insert utilisé, d’augmenter l’épaisseur dans les zones d’amin-
cissements critiques de l’embouti et d’otenir une épaisseur de la paroi du godet plus importante
dans le cas du type d’insert W-Ti-N.
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Distance from center [mm]
RD − Uncoated RD − W-Ti-N
Figure 3.29 – Évolution des épaisseurs de godet en fonction de la température pour chaque
type d’insert utilisé.
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3.4 Analyse des résultats expérimentaux
Cornes d’emboutissage
Les cornes d’emboutissage des godets mis en forme en température ont été mesurées avec la
même méthode que celle utilisée dans le chapitre 2, détaillée dans l’annexe A.2.
La ﬁgure 3.30 présente l’inﬂuence de la température sur la hauteur des cornes pour chaque
type d’insert utilisé. On observe que la hauteur des cornes diminue en fonction de la température
mais que son évolution reste relativement faible puisque la hauteur de godet est plus faible de
seulement 0.25 mm entre la température ambiante et 200 C˚, quel que soit le type d’insert
utilisé. La position des cornes reste identique en fonction de la température et la diminution de
hauteur est quasiment constante tout le long du proﬁl. D’autre part, la diminution de la hauteur
des cornes est conforme à la distribution des coeﬃcients d’anisotropie plastique, mesurés lors
de la caractérisation en traction. En eﬀet, la diminution de la valeur absolue du coeﬃcient
d’anisotropie planaire en fonction de la température prédisait déjà un eﬀet de corne moins
prononcé.
25 C˚ 100 C˚ 150 C˚ 200 C˚



































Figure 3.30 – Évolution de la hauteur des cornes d’emboutissage en fonction de la température
pour chaque type d’insert utilisé.
La ﬁgure 3.31 présente l’inﬂuence du revêtement W-Ti-N sur la hauteur de corne mesurée
vis-à-vis des résultats obtenus avec l’insert non-revêtu, pour chaque température étudiée. On
note sur ces graphiques que l’amplitude des cornes et la hauteur des godets sont plus élevées
avec l’insert non-revêtu qu’avec l’insert W-Ti-N. Cela indique un étirage plus faible avec les
inserts revêtus, indiquant des conditions de frottement améliorées par le ﬁlm mince W-Ti-N.
Comme pour le cas des eﬀorts d’emboutissage, l’eﬀet le plus notable est observé à 150 C˚.
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Figure 3.31 – Évolution de la hauteur des cornes d’emboutissage et l’inﬂuence du revêtement
pour chaque température étudiée.
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3.4 Analyse des résultats expérimentaux
3.4.4 Ouvertures d’anneaux et retour élastique
Les ouvertures d’anneaux des godets emboutis en température ont été réalisées selon la
description donnée dans le chapitre 2. Les résultats de ces mesures sont donnés dans le tableau
3.4 et leurs évolutions présentées sur la ﬁgure 3.32. On observe sur ce graphique que le retour
élastique est légèrement inﬂuencé par le type de revêtement, le ﬁlm W-Ti-N oﬀrant un retour
élastique moins important qu’avec les inserts non-revêtus. Cela est sans doute dû au fait que
le coeﬃcient de frottement des inserts W-Ti-N est plus faible que celui des inserts non-revêtus,
induisant ainsi des contraintes internes moins importantes dans la paroi du godet au cours
de sa mise en forme. L’eﬀet de la température sur les ouvertures d’anneaux est relativement
faible entre 25 et 150 C˚, l’ouverture mesurée étant alors de 6.0±0.3 mm, quels que soient la
température ou le type d’insert utilisé. En revanche, pour 200 C˚, la température de mise
en forme impacte réellement l’ouverture de l’anneau puisque celle-ci diminue de 20.45% par
rapport à la valeur de retour élastique mesurée à température ambiante. L’évolution de cette
ouverture, entre 100 et 200 C˚, reste toutefois classique puisque l’ouverture d’anneau diminue
quand la température augmente (cf. [Grèze et al., 2010]). Enﬁn, en comparant les ouvertures
d’anneau à 25 C˚ et 100 C˚, la plus faible valeur relevée à 25 C˚ doit pouvoir être associée à
l’eﬀet PLC. L’explication serait alors que le gradient de contrainte à travers l’épaisseur, généré
au cours de la mise en forme, est plus faible à 25 C˚ qu’à 100 C˚ en raison de l’adoucissement





















Figure 3.32 – Évolution de l’ouverture d’anneau en fonction de la température et inﬂuence
du revêtement.
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CHAPITRE 3. Caractérisation de la formabilité en température
Température d’essai 25 C˚ 100 C˚ 150 C˚ 200 C˚
Ouverture [mm] W-Ti-N 5,82 6,12 5,72 4,63
Ouverture [mm] Non revêtu 5,87 6,31 6,03 4,67
Table 3.4 – Ouvertures d’anneau mesurées selon le test de Demeri en fonction de la température
et pour chaque type d’insert (la précision de la mesure est de ±0,005).
3.4.5 Conclusion
Dans un premier temps, ce chapitre présente un nouveau dispositif d’emboutissage en tem-
pérature, permettant de mettre en forme des godets cylindriques de manière anisotherme de
20 à 200 C˚. Les outils de ce dispositif ont été conçus de manière à être adaptés sur la machine
Zwick BUP200 et leurs géométries ont été optimisées pour éviter qu’ils aient une trop grande
inertie thermique. La conception de l’outillage réalisé a d’abord été décrite, puis la validation
de la mise en température d’un ﬂan par conduction thermique avec le serre-ﬂan a été présentée.
Il est montré que la distribution de température peut être considérée quasi-isotherme en début
d’essai, au vu du faible gradient de température mesuré dans la direction radiale, pour chaque
gamme de température. L’opération de revêtement des surfaces de contact des inserts matrice
et serre-ﬂan par un ﬁlm mince W-Ti-N, appliqué par pulvérisation cathodique, a ensuite été
détaillée. Enﬁn dans la dernière partie, les propriétés tribologiques entre le même ﬁlm mince
que celui des inserts et l’alliage d’aluminium AA5754-O ont été mesurées pour les températures
de 25, 100, 150 et 200 C˚. Il est observé que le coeﬃcient de frottement varie avec la température
mais évolue toutefois peu entre 100 et 200 C˚.
Ce chapitre a ensuite permis de montrer l’inﬂuence de la température lors de l’emboutis-
sage d’un godet cylindrique tout en présentant l’inﬂuence du ﬁlm mince W-Ti-N déposé à la
surface des outils. Il ressort de ce chapitre que la mise en forme en température impacte peu
la géométrie et les dimensions ﬁnales des godets. Par contre, l’eﬀet de corne est diminué et
les zones d’amincissements critiques voient leurs épaisseurs augmenter. Il apparaît donc que la
formabilité de l’alliage AA5754-O est améliorée avec l’usage de la température. D’autre part,
la température modiﬁe fortement les eﬀorts de mise en forme et le retour élastique est signi-
ﬁcativement diminué à partir de 200 C˚. Pour ce qui est de l’inﬂuence du revêtement mince
W-Ti-N, son importance apparaît nettement au niveau des eﬀorts de mise en forme et plus
particulièrement dans la partie étirage du procédé. Il semble donc que pour de très fortes pres-
sions de contact, comme c’est le cas au cours de l’étape d’étirage, ce type de revêtement mince






Les travaux exposés dans ce manuscrit concernent la caractérisation thermomécanique et
la mise en forme par emboutissage à tiède d’un alliage d’aluminium de nuance AA5754-O,
manifestant l’eﬀet Portevin-Le Chatelier.
Le premier chapitre, consacré à la caractérisation expérimentale de l’alliage AA5754-O, a
permis dans un premier temps, à travers une étude bibliographique, d’introduire les particula-
rités des alliages d’aluminium telles que les instabilités de déformation plastique pour les alliages
ayant pour principal élément d’addition le magnésium (Al-Mg). Puis, dans un deuxième temps,
des essais de traction uniaxiale ont été présentés, en fonction de la température et de la vitesse
de déformation, pour diﬀérentes orientations par rapport à la direction de laminage. Il a ainsi été
montré que l’anisotropie de comportement reste constante en fonction de la température. Dans
un troisième temps, l’étude de l’évolution du module de Young en fonction de la température
a été réalisée et il ressort que ce module d’élasticité diminue proportionnellement à l’augmen-
tation de la température. Finalement, des essais de cisaillement simple pour des chargements
monotones et alternés ont été exposés. Les phénomènes d’instabilité de déformation plastique
de type Piobert-Lüders et Portevin-Le Chatelier ont été observés pour ce type de trajet de
chargement et les bandes de déformation observées ont été caractérisées dimentionnellement et
cinématiquement. Ces bandes se propagent perpendiculairement à la direction de cisaillement
et sont inﬂuencées par l’état de contrainte présent au sein de l’échantillon. D’autre part, leur
largeur, l’intensité de la déformation qu’elles contiennent et l’amplitude des oscillations qu’elles
créent sur les courbes d’écrouissage augmentent avec la déformation, à température ambiante.
Des essais d’emboutissage ont ensuite été présentés dans le deuxième chapitre. Ceux-ci,
réalisés à température ambiante sur une machine Zwick BUP200 dédiée à la mise en forme des
tôles minces, ont permis de caractériser la formabilité de l’alliage AA5754-O. Tout d’abord, une
première partie bibliographique sur la mise en forme par emboutissage des tôles minces a permis
d’introduire les diﬀérents modes de déformation qu’il est possible de rencontrer en emboutissage
et d’aborder quelques aspects principaux de la simulation numérique de ces procédés. Deux
types d’essais ont ensuite été étudiés, expérimentalement et numériquement, à savoir : l’essai
d’emboutissage de godet cylindique (essai Swift) et l’essai d’emboutissage hémisphérique (essai
Erichsen). Les lois constitutives utilisées pour représenter le comportement du matériau ont
été identiﬁées à partir des résultats expérimentaux de traction obtenus au chapitre 1 et les
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Conclusion générale
simulations numériques de ces deux types d’emboutissage ont été eﬀectuées avec le logiciel de
calcul par éléments ﬁnis ABAQUS R©. Le premier essai a été simulé en faisant varier plusieurs
paramètres numériques (coeﬃcient de frottement, loi de comportement, type d’élément ﬁni,
etc.) et les résultats obtenus ont été comparés aux résultats expérimentaux issus du même test.
Une bonne corrélation est ainsi obtenue avec le critère de plasticité isotrope de von Mises et
une loi d’évolution de l’écoulement plastique de type Hochett-Sherby. L’élément ﬁni de type
coque solide SC8R est présenté comme un élément particulièrement avantageux, par rapport
à l’élément hexaèdre C3D8I, au vu des temps de calcul et de la qualité des résultats de simu-
lation qu’il propose. Les paramètres numériques ayant permis d’obtenir les résultats les plus
satisfaisants sont alors conservés pour réaliser la simulation du second essai d’emboutissage.
Cette démarche a été appliquée dans le but de savoir si les paramètres numériques ﬁxés et les lois
de comportement identiﬁées procurent de bons résultats pour un trajet de chargement diﬀérent
du premier cas test étudié. Il en ressort que dans le cas d’une mise en forme en expansion
biaxiale, pour l’alliage d’aluminium étudié, les résultats expérimentaux sont globalement mieux
predits par le critère de plasticité de Hill48. D’autre part, ce second chapitre a aussi permis
de montrer que l’eﬀet PLC est, à température ambiante, présent et observable au cours de
l’essai Erichsen, rendant ainsi possible l’analyse de ce phénomène pour une sollicitation de type
expansion biaxiale.
Enﬁn, le Chapitre 3, consacré au développement d’un nouveau dispositif et à la mise en
forme par emboutissage en température, termine ce travail. Ce dernier chapitre, commence par
une étude bibliographique qui introduit l’emboutissabilité des alliages d’aluminium en fonction
de la température. Il présente ensuite la conception du nouveau dispositif d’emboutissage,
permettant de mettre en forme des godets de 33 mm de diamètre intérieur à partir d’un ﬂan
circulaire de 60 mm de diamètre et de réaliser des essais en température de manière anisotherme
par le biais d’outils matrice et serre-ﬂan qui chauﬀent la tôle par conduction. Dans un premier
temps, la conception de l’outillage et les choix technologiques retenus ont étés présentés puis
la validation de la mise en température des outils a été eﬀectuée. L’outillage conçu dispose
de deux diﬀérents jeux d’inserts pour les outils matrice et serre-ﬂan dont un est revêtu par
un ﬁlm mince de type W-Ti-N, l’autre restant brut d’usinage. Une description du procédé
permettant de réaliser le dépot du ﬁlm mince a été faite puis les propriétés de frottement en
température, entre le revêtement mince et l’alliage étudié, ont été déterminées à partir de l’essai
tribologique de type « pin-on-disc ». Les résultats d’emboutissage en température obtenus avec
le dispositif conçu sont ﬁnalement présentés. On y observe l’inﬂuence de la température et
du revêtement mince sur les résultats d’eﬀorts d’emboutissage, sur les épaisseurs de godet et
sur les cornes d’emboutissage. Il en ressort que la température permet de diminuer fortement
les eﬀorts de mise en forme mais qu’elle inﬂuence peu les caractéristiques géométriques de
l’embouti. Le revêtement mince W-Ti-N se présente quant à lui particulièrement intéressant
pour des opérations d’étirage, où les pressions de contact sont élevées, car il permet de diminuer
notablement les eﬀorts mis en jeu. Enﬁn, la problématique du retour élastique a été étudiée selon
le test de Demeri et les résultats mettent en évidence l’inﬂuence signiﬁcative de la température
sur la diminution de ce phénomène pour des essais réalisés à 200 C˚.
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Perspectives
La synthèse des travaux présentés dans ce mémoire permet d’envisager un certain nombre
de perspectives.
Sur la caractérisation de l’eﬀet PLC en cisaillement simple, il serait intéressant de réaliser
une nouvelle campagne d’essais monotones et cycliques, aﬁn de vériﬁer les hypothèses émises
dans ce travail, comme par exemple, la contrainte critique de déclenchement des instabilités
plastiques et d’observer l’inﬂuence de la vitesse de déformation sur les résultats. En balayant
plusieurs niveaux de prédéformation, à plusieurs vitesses de traverse et plusieurs températures
d’essais autour de la température de 100 C˚, il sera possible de vériﬁer si cette hypothèse est
fondée et par conséquent il sera possible de déterminer une courbe d’évolution de la déformation
critique de déclenchement du phénomène en fonction de la prédéformation de cisaillement et
en fonction de la température.
D’un point de vue simulation numérique, la prise en compte dans les modèles de com-
portement de la sensibilité à la vitesse de déformation, négative à température ambiante puis
positive en fonction de la température (à 200 C˚ par exemple), par un terme multiplicatif, et
du caractère adoucissant de l’eﬀet PLC sur la contrainte, par un terme additif, sont deux axes
d’amélioration pour représenter le comportement singulier du matériau observé au cours des
essais de cisaillement simple en fonction de la température (en particulier à 100 C˚) et en fonc-
tion de la vitesse de déformation (en particulier à 150 C˚). L’identiﬁcation de lois constitutives
adéquates, à paramètres thermo-dépendants et tenant compte macroscopiquement de la vitesse
de déformation, pourrait alors dans un premier temps, permettre de reproduire le comportement
obervé, sans pour autant simuler l’eﬀet PLC. Ce modèle de comportement pourrait être ensuite
utilisé dans la simulation des procédés d’emboutissage en température de l’alliage étudié pour
prendre en compte ces eﬀets. Par ailleurs, l’élément ﬁni SC8RT (analogue à l’élément SC8R
mais disposant de degrés de liberté supplémentaires en température) pourrait être utilisé pour
eﬀectuer ces simulations.
D’autre part, il serait intéressant d’implémenter des lois de comportement plus complexes
permettant de simuler l’apparition et la propagation des bandes PLC, en rendant leur présence
et leurs caractéristiques dépendantes de la température et de la vitesse de déformation. L’ob-
jectif serait alors de pouvoir valider numériquement l’annihilation de l’eﬀet PLC avec la tem-
157
Perspectives
pérature, d’abord sur des essais simples comme la traction et le cisaillement, mais aussi au
cours d’essais d’emboutissage comme l’essai Erichsen par exemple. D’ailleurs, l’essai Erichsen
en température pourrait devenir un essai intéressant à mettre en place, expérimentalement,
avec la nuance AA5754-O, pour déterminer le domaine de présence de l’eﬀet PLC dans le cas
de l’expansion biaxiale, en fonction de la température de mise en forme et de la vitesse de
déformation imposée par le poinçon.
Au vu des résultats encourageants observés avec les outils revêtus d’un ﬁlm mince W-Ti-N,
il serait intéressant de faire fabriquer deux mouvelles matrices d’étirage permettant de réaliser
des passes de réduction d’épaisseur de l’ordre de 30 à 50% (analogues donc à celles utilisées
lors de la fabrication de canettes de boisson), d’en faire revêtir une par un ﬁlm mince W-Ti-
N, et d’entreprendre une campagne d’essais d’étirage avec les godets obtenus à la suite des
essais d’emboutissage. Cela permettra d’analyser un peu plus l’inﬂuence du ﬁlm mince W-Ti-N
déposé à la surface des inserts et de valider dans le cadre d’essais d’étirage purs, l’eﬀet de ce
revêtement mince sur les eﬀorts mis en jeu.
Enﬁn, les diﬀérents essais d’emboutissage en température ont montré que celle-ci permet une
réduction du retour élastique. Mais pour l’instant, la résistance mécanique des pièces embouties
n’a pas été évaluée. Il serait ainsi intéressant de comparer le comportement mécanique des godets
obtenus aux diﬀérentes températures d’emboutissage testées aﬁn d’étudier le comportement
ultérieur en service de ces pièces. Un premier test pour caractériser ce comportement mécanique
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A.1 Mesure des épaisseurs de godet
A.1 Mesure des épaisseurs de godet
La mesure des épaisseurs de godet a été réalisée sur une machine à mesurer tridimensionnelle
(MMT) Brown&Sharpe R© MicroXcel pfx 4.5.4 présentée sur la ﬁgure A.1. Cette machine est
constituée d’un système trois axes (~x,~y,~z) permettant le déplacement d’une tête de palpage dans
un espace déﬁni entre le marbre et la traverse de l’axe ~y. Le palpeur utilisé pour les mesures




Figure A.1 – Machine à mesurer tridimensionnelle.
La ﬁgure A.2 montre une mesure en peau extérieure sur le support de métrologie qui a été
dévellopé et conçu pour permettre de mesurer les épaisseurs de godet depuis le fond de celui-ci.
Pour eﬀectuer la mesure des épaisseurs, les godets sont d’abord percés par le fond, en leurs
centres, pour pouvoir venir les positionner puis les maintenir sur le support de mesure à l’aide
d’une vis CHC M5 et d’un écrou. L’orientation du godet sur le support de mesure est réalisée
par l’alignement de la direction de laminage qui a été préalablement repérée et marquée de
manière légère au trusquin avant emboutissage sur chaque surface de la tôle avec des encoches
horizontales présentes sur le support.
La mesure de chaque godet implique la déﬁnition d’un référentiel de mesure ( ~X,~Y ,~Z) qui a
été déﬁni de manière à être le plus indépendant possible de la pièce à mesurer. Ainsi, le plan
de référence ( ~X,~Y ) déﬁnissant le fond du godet est déﬁni par le support, sur lequel il est en
contact par le fond, en palpant manuellement 3 points. L’origine de l’axe ~Z sur ce plan est
déterminée en deux étapes. La première consiste à palper en mode manuel 4 points de manière
rectangulaire à l’intérieur du godet à une distance ﬁxe par rapport au plan précédemment
déterminé et permettant de pré-localiser le centre d’un cercle par lequel passerait l’axe de
révolution du godet. Ensuite, la même opération est réalisée en mode automatique, à une
distance ﬁxée à 10 mm du plan de référence. La MMT détermine alors un nouveau centre en
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palpant 3 points (angulairement espacés de 120˚ ) à partir de l’axe de révolution estimé par
la mesure en mode manuel. Puis, avec ce nouveau centre, la MMT palpe 8 nouveaux points
angulairement également distribués dont la normale d’approche est imposée par le nouveau
centre vers un cercle de diamètre 33 mm. Cette opération a pour but de déﬁnir un centre de
cercle, à une distance z = 10 mm, estimé par la méthode des moindres carrés à partir des 8
points de mesure, qui sera ﬁnalement projeté perpendiculairement sur le plan de référence pour
déﬁnir l’origine de l’axe ~Z, coïncidant avec le centre du fond du godet. L’orientation de l’axe
~X est quant à elle ﬁnalement déﬁnie en mode manuel en venant palper 3 points suivant une
ligne à l’intérieur du godet préalablement tracée, suivant la direction de laminage et de manière
légère, au trusquin avant emboutissage.
a ) b )
Figure A.2 – a) Mesure MMT en peau extérieure d’un godet et b) Nuage de points palpés au
cours d’une mesure complète représenté dans son repère local.
De manière à obtenir une mesure la plus précise possible avec ce genre de machine, le palpage
des surfaces à mesurer doit être eﬀectué avec une direction d’approche du palpeur normale à
ces surfaces. Dans notre cas ces surfaces sont l’inconnue. Il a donc été fait le choix de palper les
surfaces des godets en utilisant la géométrie théorique du poinçon pour eﬀectuer les mesures.
Les normales théoriques des diﬀérentes surface de travail du poinçon ont donc été utilisées
comme normales d’approche pour le palpage des godets emboutis comme décrit sur la ﬁgure
A.3. Le poinçon étant un outil axisymétique, celui-ci peut être réprésenté simplement dans un
repère cylindrique (~R,~θ,~Z), ces normales sont alors représentées dans le plan (~R,~Z), θ pouvant
réprésenter toutes les orientations de mesure de 0˚ à 315˚ pour chaque incrément de 45˚ par
rapport à la direction de laminage.
Les épaisseurs des godets emboutis sont déterminées suivant trois directions par rapport à la
direction de laminage à savoir RD, DD et TD. Ces valeurs sont en réalité moyennées en tenant
compte du caractère symétrique et orthotropique dans le plan de la tôle. Ainsi les couples
d’orientations (0˚ et 180˚ ), (90˚ et 270˚ ) puis (45˚ ; 135˚ ; 225˚ et 315˚ ) sont moyennés entre eux
pour ne donner qu’un seul résultat par direction. La ﬁgure A.4 montre la bonne reproductibilité
de la mesure des épaisseurs réalisée sur trois diﬀérents godets pour les trois directions RD, DD
et TD.
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Figure A.3 – Normales de palpage utilisées pour la mesure des épaisseurs.
Les palpages sont réalisés tout les 0,5mm dans la partie du fond (de 8,5 à 11,5mm suivant
l’axe ~X donnant lieu à 7 palpages) et de la jupe du godet (de 6 à 21mm suivant l’axe ~Z donnant
lieu à 31 palpages). Le congé du godet, raccordant le fond à la jupe, est quant à lui divisé en
12 secteurs angulaires donnant ainsi 13 points de palpage.
L’erreur de répétabilité de la mesure a été estimée à ±3µm pour un même godet palpé
trois fois consécutives suivant toutes les directions citées préalablement. L’erreur de mesure
découlant d’une erreur de mise en position du godet sur le support a été quantiﬁée à ±15µm
en faisant varier l’orientation de la direction de laminage à ±5˚ par rapport à l’axe déﬁni par
~X.
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Figure A.4 – Reproductibilité des mesures d’épaisseur pour trois diﬀérents godets et suivant
les trois directions RD, DD et TD.
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A.2 Mesure des cornes d’emboutissage
La mesure des cornes d’emboutissage est également réalisée sur la MMT. Elle est eﬀectuée
pour chaque godet à la suite de l’opération de mesure des épaisseurs en gardant le référentiel
déjà déﬁni pour cette précédente mesure. La direction de palpage est déﬁnie normale au plan
de référence (fond du godet) et les palpages sont eﬀectués tous les 5 degrés suivant un cercle
de rayon 17mm (correspondant au rayon du poinçon de 16,5mm auxquels on ajoute la demie
épaisseur initiale de la tôle de 1mm).
Étant donné toutes les variables et tous les détails qui peuvent exister au cours d’un essai
expérimental et qui peuvent directement impacter les résultats, un emboutissage expérimental
parfaitement symétrique est par déﬁnition impossible à réaliser. Pour un matériau orthotrope,
le proﬁl de la hauteur de cornes du godet entre 0˚ et 90˚ se doit d’être, en théorie, le strict
mirroir du proﬁl de la hauteur de godet entre 90˚ et 180˚ , vis-à-vis de la direction à 90˚ de la
direction de laminage [Yoon et al., 2000]. La mesure expérimentale de la hauteur de corne ne
respectant pas forcément cette condition, celle-ci a donc ensuite été post-traitée et moyennée
symétriquement par quart de cercle de manière à reproduire le caractère orthotropique que
devrait présenter le matériau étudié.
La ﬁgure A.5 présente le résultat d’un palpage brut de mesure et son homologue retraité en
tenant compte de l’hypothèse d’orthotropie du matériau et en moyennant donc les résultat de
la mesure brute par quart de cercle.
Test 2 - Initial

















Figure A.5 – Proﬁls de corne observés entre essai brut et retraité.
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A.3 Mesures de l’évolution des champs de déformation
d’un godet
Les mesures de champs de déformation ont été réalisés avec ARAMIS (ARAMIS 4M, deux
caméras vidéos et une résolution d’image de 2048 × 2048 pixels2) en faisant une image de la
tôle initiale (avant déformation) et une image une fois le godet embouti. Un ﬁlm mince en
polypropylène a été utilisé entre la matrice et le ﬂan aﬁn de préserver l’intégrité du mouchetis
de peinture, qui permet le calcul des déformations. La taille des fenêtres de corrélation est
13× 13 pixels2 et l’échelle de l’ordre de 18 pixels/mm. La mesure est réalisée avec une taille de
pas de 8 pixels correspondant à un recouvrement de 38%. Les conditions initiales avant essai
sont présentées sur la ﬁgure A.6 et les champs de déformation (déformation majeure principale,
ε1) ayant permis de tracer les diagrammes FLD obtenus pour chaque incrément de 5 mm de
déplacement de poinçon sont présentés sur la ﬁgure A.7. Les lignes noires représentent les
directions de laminage et transverse. L’essai à 25 mm est manquant car l’arrêt de l’essai à cet
instant de l’emboutissage ne permet pas de préserver l’intégrité du mouchetis de peinture.
a) b) c)
Figure A.6 – Conditions initiales des essais d’emboutissage de godet avec ARAMIS, a) déﬁ-
nition du masque de travail, b) création du champ de fenêtres de corrélation et c) champ de
déformation initial.
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Figure A.7 – Champs de déformation majeure principale observés en peau de l’embouti à
chaque incrément de 5 mm de déplacement de poinçon.
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A.4 Essais d’emboutissage de godet avec inserts
revêtus W-Ti-N
Les ﬁgures A.8 à A.11 présentent les résultats d’emboutissage en température obtenus avec


























































































































Figure A.9 – Emboutissage à température de 100 C˚ avec outils revêtus.
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Les économies d’énergie et l’allègement des véhicules ont conduit les fabricants automobiles
à se tourner vers de nouveaux matériaux métalliques, de plus en plus complexes, en lieu et
place des aciers traditionnellement utilisés. Dans ce contexte, les alliages d’aluminium, du fait
de leurs bonnes propriétés mécaniques et de leur bon rapport résistance/masse, connaissent
un essor important, notamment pour la fabrication des éléments de carrosserie. Cependant,
le retour élastique et l’apparition de défauts d’aspect consécutifs aux opérations de mise en
forme complexiﬁent la mise au point et allongent les délais de fabrication tout en impactant
le prix de revient. Dans ce contexte, la mise en forme par emboutissage en température, bien
que plus compliquée à mettre en œuvre, semble être une alternative envisageable. En eﬀet,
l’augmentation de la température permet de réduire le retour élastique tout en diminuant les
eﬀorts mis en jeu sur les outils.
Le matériau choisi est un alliage d’aluminium-magnésium (AA5754-O) habituellement em-
ployé dans le secteur automobile pour la réalisation de panneaux intérieurs d’ouvrants. Ce
matériau présente, à température ambiante, l’inconvénient majeur d’être sujet à l’eﬀet Portevin-
Le Chatelier (PLC), se manifestant par des stries à la surface des pièces embouties, empêchant
ainsi son utilisation pour des pièces d’aspect malgré un coût attrayant par rapport à d’autres
alliages d’aluminium. La caractérisation expérimentale de ce matériau a été eﬀectuée dans une
gamme de température allant de 20 à 200 C˚, en traction puis en cisaillement simple. Ces
deux trajets de chargement ont permis, par le biais d’une mesure optique des déformations, de
déﬁnir la gamme d’existence de l’eﬀet PLC en fonction de la température et de la vitesse de
déformation.
Parallèlement, la formabilité de ce matériau a été évaluée à partir d’essais d’emboutissage de
godets cylindriques. Les contraintes internes générées au cours du procédé, à l’origine du retour
élastique, sont caractérisées à l’aide du test de Demeri, consistant à mesurer l’ouverture d’un
anneau découpé dans le mur du godet. Aﬁn d’étudier l’inﬂuence de la température sur l’em-
boutissabilité et le retour élastique, un dispositif, adaptable sur une machine d’essai BUP200,
a été mis au point pour mettre en forme des godets jusqu’à 200 C˚. Ce dispositif permet par
le biais d’inserts interchangeables, revêtus (ou non) par des ﬁlms minces W-Ti-N, de modiﬁer
les propriétés de contact tôle/outil et d’analyser l’inﬂuence du frottement sur le procédé et les
conséquences sur le retour élastique, en fonction de la température et du type d’insert utilisé.
Les simulations numériques de ce procédé à température ambiante ont été eﬀectuées avec le
code de calcul Abaqus R©, en utilisant la base de données expérimentale pour identiﬁer les coef-
ﬁcients des lois de comportement du matériau. Les simulations numériques sont alors confron-
tées aux résultats expérimentaux en termes d’eﬀort d’emboutissage, de champs de déformation,
d’épaisseurs de godet, de cornes d’emboutissage et de retour élastique.
